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ABSTRACT 
 
 
Investigations of the Microstructural Stability of Wrought Ni-(Fe)-Based Superalloys 
for Steam Turbine Rotor Applications beyond 700 °C 
 
 
by Tomáš Seliga 
 
 
There is a continuous trend to improve the efficiency of modern power plants with steam 
turbine require operating steam temperature from 700 to 720°C. For substantial parts like 
turbine rotors and discs this means increased requirements on the high temperature resistance, 
which can not longer be fulfilled by the presently used steel. As new materials for the 
components, which are thermo-mechanically loaded, only Ni-based superalloys are suitable 
for their fabrication, structure stability and thermo-mechanical characteristics. 
 
With view on creep and creep crack growth resistance as suitable candidates in the context a 
DFG research project wrought Ni-based superalloy Waspaloy and Ni-Fe-based alloy Inconel 
706 were selected, which exhibited different hardening mechanisms. Waspaloy is a  
γ’-hardened material with small portion of carbides on the grain boundaries. Inconel 706 is a 
particle hardened alloy with a very complex microstructure, it consists of γ’, γ’’-particle,  
η-phase und carbides. Concerning to their castability, forgeability, creep and creep crack 
growth and microstructural stability these candidate materials have been investigated and 
modelled.  
 
The knowledge about their long time stability of the microstructure, castability, forgeability 
and mechanical properties leads to the two new modification (Waspaloy→DT750 and Inconel 
706→DT706). The modification of the Waspaloy to DT 750 served better castability 
(elimination of the Freckle formation). An improvement of the long-term stability of the 
microstructure was not necessary, by a changed heat treatment was reached a homogeneous, 
monomodale γ’-particle distribution. The modification of Inconel 706 to DT 706 served to 
stabilize the γ’-phase and to reduce of the γ’’ phase without suppressing the cellular η-phase 
colonies on the  grain boundaries. 
 
This work presents the test results for the structural long-term stability of the mentioned 
materials and their modifications. In this paper influences of heat treatments and thermal 
exposure on the microstructure and consequences for the mechanical behaviour will be 
discussed.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
KURZFASSUNG  
 
 
Untersuchungen der Strukturstabilität von Ni-(Fe)-Basislegierungen für Rotorwellen in 
Dampfturbinen mit Arbeitstemperaturen über 700 °C   
 
 
von Tomáš Seliga 
 
 
Die angestrebte Erhöhung des Wirkungsgrades moderner Kraftwerksanlagen mit 
Dampfturbinen setzt eine Erhöhung der Dampftemperaturen auf 700 bis 720 °C voraus. Für 
wesentliche Bauteile wie Turbinenrotoren und –scheiben ergeben sich daraus erhöhte 
Anforderungen an die Warmfestigkeit, die von den derzeitig eingesetzten Stählen nicht mehr 
erfüllt werden können. Als neue Werkstoffe für thermisch-mechanisch hochbeanspruchte 
Bauteile kommen hier Ni-Basis-Schmiedewerkstoffe in Betracht, wobei deren Herstellbarkeit, 
Strukturstabilität und thermo-mechanischen Eigenschaften für den Bau und Betrieb von 
Dampfturbinen bei Betriebstemperaturen von 700 °C geeignet sein müssen.  
 
Mit Blick auf die erforderliche Kriech- und Kriechrissbeständigkeit geeigneter Kandidaten 
wurden im Rahmen eines DFG-Forschungsprojektes zunächst der Ni-Basis-
Schmiedewerkstoff Waspaloy und eine Ni-Fe-Basislegierung ausgewählt, die 
unterschiedliche Verfestigungsmechanismen aufwiesen. Waspaloy ist ein γ'-gehärteter 
Werkstoff  mit geringen Anteilen von Carbiden an den Korngrenzen. Inconel 706 ist ein 
teilchengehärteter Werkstoff mit einer sehr komplexen Ausscheidungsstruktur, die sich aus 
Carbiden, γ'- und γ''-Teilchen sowie der η-Phase zusammensetzt. Die Kandidatwerkstoffe 
wurden hinsichtlich ihrer Umschmelzbarkeit und Schmiedbarkeit, ihrer Langzeit-
Strukturstabilität und ihrer Kriech- und Kriechrisswachstumseigenschaften untersucht und 
modelliert. 
 
Die Erkenntnisse über die Mikrostruktur-Langzeitstabilität der ausgewählten Werkstoffe und 
deren Umschmelzbarkeit, Schmiedbarkeit und mechanischen Eigenschaften haben zu zwei 
Werkstoffmodifikationen geführt, die von Waspaloy und von Inconel 706 abgeleitet wurden 
und die Bezeichnungen DT 750 und DT 706 tragen. Die Modifikation des Waspaloy zu 
DT 750 diente dabei mehr der besseren Umschmelzbarkeit (Vermeidung der Freckle-
Bildung). Eine Verbesserung der Langzeitstabilität der Mikrostruktur war nicht erforderlich, 
durch eine geänderte Wärmebehandlung wurde eine homogene, monomodale  
γ’-Teilchenverteilung erreicht. Die Modifikation von Inconel 706 zu DT 706 hingegen diente 
der Stabilisierung der γ’-Phase und Reduzierung der γ’’-Phase, ohne die zellular an den 
Korngrenzen ausgeschiedene η-Phase zu unterdrücken. 
 
Diese Arbeit präsentiert die Untersuchungsergebnisse zur strukturellen Langzeitstabilität der 
genannten Werkstoffe und ihrer Modifikationen. An Hand metallographischer und 
elektronenmikroskopischer Strukturanalysen werden die Einflüsse von Wärmebehandlungen 
und thermischen Auslagerungen auf die Struktur dargestellt und die Konsequenzen für das 
mechanische Verhalten erörtert. 
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Einleitung und Zielsetzung 
1 EINLEITUNG UND ZIELSETSUNG  
 
 
Weltweit sind eine Vielzahl von Technologien zur Erzeugung von elektrischem Strom 
bekannt, dennoch wird noch immer der größte Teil des Stroms (ca.75%) mit fossilen 
Brennstoffen erzeugt. Ein Drittel davon ist Kohle (Dampfkraftwerke) und zwei Drittel ist Gas 
(Gas- und Kombikraftwerke) [1.1].  
 
Besonders wirkungsvoll ist die Kombination von Gasturbinen, deren Abwärme zur 
Dampferzeugung genutzt werden kann, mit Dampfturbinen (GuD-Turbinen oder 
Kombikraftwerke) [1.2]. Kombikraftwerke erobern den Markt seit Mitte der 80’er Jahre, da 
sie einen niedrigeren Kraftstoffverbrauch (höherer Wirkungsgrad) als herkömmliche Dampf- 
und Gaskraftwerke haben [1.3]. Deshalb haben diese Krafftwerkstypen einen noch 
ausbaufähigen Marktanteil zu erwarten (Abbildung 1.1a). 
 
ba  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 Abbildung 1.1: Weltweite Erfordernisse von Energieträgern in Gegenwart  
und Zukunft (a), Steigerung des Weltstromverbrauch und  
der Weltbevölkerung (b) [1].  
 
 
 
Abbildung 1.1b zeigt, dass weltweit  der Stromverbrauch in den kommenden Jahren weiter 
steigen wird (doppelt so schnell wie die 
Weltbevölkerung). Allein für die 
Bereitstellung von elektrischem Strom 
wird ein Leistungsangebot von 5000 GW 
bis zum Jahr 2030 neu installiert werden 
müssen [1.4].  
 
Nur durch die Bereitstellung von 
sicheren, wirtschaftlich effizienten und 
allgemein verfügbaren Energie-
umwandlungsanlagen, wie z.B. fossil 
befeuerten konventionellen Kraftwerken, 
lässt sich dieser Forderung 
nachkommen. Gleichzeitig muss jedoch 
laut Kyoto-Protokoll von 1997 der  
Kohle
Gas
Abbildung 1.2: Abhängigkeit  CO2-Emissionen
von Wirkungsgrad bei Gas- und
Kohleverbrennung. 
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CO2-Ausstoß pro produzierter Kilowattstunde elektrischer Leistung deutlich reduziert werden. 
Bis zum Jahr 2010 sollten in Deutschland die CO2-Emisionen von Kraftwerken auf Basis 
fossiler Energieträger um etwa 40%  abgesenkt werden. Dass bedeutet, dass die Kraftwerke 
bei gleichbleibender Brennstoffmenge mehr Strom produzieren müssen, um den 
Wirkungsgrad zu erhöhen [1.5]. Wird z.B. der Wirkungsgrad eines GuD-Kraftwerkes mit 
jährlich 7000 Stunden Laufzeit um nur 1% erhöht, so lassen sich jährlich 130 Mio. kWh mehr 
Strom erzeugen, ohne den Verbrauch an Brennstoffen oder die Emissionen zu erhöhen  [1.6]. 
 
In Deutschland spielt die Stromerzeugung mit Kohle (Braun- und Steinkohle) eine Hauptrolle, 
(Abbildung 1.3). In den vergangenen Jahren wurden mehr als 50% des Strom aus 
Kohlekraftwerken gewonnen [1.7]. 
  
Abbildung 1.3: Stromerzeugung in Deutschland im Jahr 2000-2002 [1.7]. 
Da Kohle auch in den nächsten Jahrzehnten einer der wichtigsten Primärenergieträger bleibt, 
müssen alle Möglichkeiten zur Wirkungsgradsteigerung von Dampfkraftwerken genutzt 
werden [1.8]. Die angestrebte Erhöhung des Wirkungsgrades zukünftiger Kraftwerksanlagen 
mit USC (UltraSuperCritical)-Dampfturbinen kann erreicht werden durch  eine Erhöhung der 
Dampftemperaturen auf 700 bis 720 °C [1.9]. Für höchst beanspruchte Bauteile wie 
Turbinenrotoren und Turbinenscheiben ergeben sich daraus erhöhte Anforderungen an die 
Warmfestigkeit und Zeitstandfestigkeit über Temperatur 650 °C, die von den derzeitig 
eingesetzten ferritischen Stählen nicht mehr erfüllt werden können.  Die Herstellung von 
ausreichend gekühlten  Strukturen aus ferritischen Stählen ist technologisch sehr kompliziert 
und kostenaufwendig [1.10].  
 
Der hohe Wärmeausdehnungskoeffizient und die geringe Wärmeleitfähigkeit von 
Komponenten aus austenitischen Stählen lassen nur kleine Temperaturänderungs-
geschwindigkeiten zu, so dass ein verstärkter Einsatz austenitischer Bauteile, vor allem für 
den Bereich der Mittellastversorgung eingeschränkt erscheint, und daher für viele Betreiber 
nicht akzeptabel sein würde. Ferritische Stähle sollten für dickwandige Komponenten 
verwendet werden, um die Arbeitsflexibilität zu gewährleisten. Der Einsatz  von  ferritischen 
Stählen wird bei 620 bis 630 °C begrenzt werden müssen.  Der mögliche Zwischenschritt der 
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Verwendung austenitischer Stähle wird zu überspringen sein, um statt dessen   
Ni-(Fe)-Basiswerkstoffe zu verwenden [1.11]. 
 
Als Werkstoffe für thermisch-
mechanisch höchst beanspruchte 
Bauteile in zukünftiger 700 °C 
Dampfturbine wie Turbinenrotoren 
und –scheiben  kommen Ni-(Fe)-
Basis-Schmiedewerkstoffe in 
Betracht. Die Herstellbarkeit (die 
Möglichkeit, große Bauteile bis zu  
30 Tonnen  (Abbildung 1.4) 
herzustellen) sollte ermöglich werden. 
Die betrachteten Werkstoffe wurden 
bisher als Werkstoffe für Scheiben in 
Flugturbinentriebwerken, deren 
gesamte Betriebsdauer 104 h nicht 
überstieg, verwendet. Für 
Dampfturbinen sind Betriebsdauer 
über 105 h gefordert. Die hohen 
Festigkeitswerte dieser Werkstoffe 
sollten über diesen Zeitraum erhalten 
bleiben. Die mechanischen 
Langzeiteigenschaften werden durch die Stabilität des Gefüges bestimmt [1.12,1.13].  
Abbildung 1.4: Turbinenwelle beim Schmieden
Foto: SAARSCHMIEDE GmbH
Freiformschmieden. 
 
Während des Betriebs kann es zu Phasenumwandlung und –neubildungen kommen, was zur 
Veränderung der mechanischen Eigenschaften der Komponente führen kann. Deshalb ist es 
sehr wichtig, langzeitstabile Werkstoffe anzuwenden, die Stabilität der Werkstoffe bei den 
angestrebten Arbeitstemperaturen ist zu erarbeiten und, wenn möglich, zu modellieren. 
 
Überprüft wurden zunächst drei Ni- bzw. Ni-Fe-Basis-Schmiedewerkstoffe mit 
unterschiedlichen Verfestigungsmechanismen im Rahmen des DFG (Deutsche 
Forschungsgemeinschaft)-Projektes DT5. Die Legierungen wurden in der ersten Phase des 
DFG-Projektes auf Herstellbarkeit untersucht, ihre Kriech- und Kriechrisseigenschaften sowie 
ihre Langzeitstrukturstabilität für Bereich 650-750 °C ermittelt und bestmöglich modellhaft 
beschrieben. 
 
Darauf aufbauend werden nachfolgend je eine Modifikation der Werkstoffe “Waspaloy“ und 
“Inconel 706“ auf Grundlage der experimentellen Ergebnisse aus der ersten Phase und 
thermodynamischer Phasenmodellierungen entwickelt und evaluiert. Es werden die 
Entwinklungskonzepte dieser Legierungen, die Optimierung der Wärmebehandlung und 
Gefügeuntersuchungen nach Wärmebehandlung und nach Auslagerungen im Zusammenhang 
mit den mechanischen Eigenschaften in Hinblick auf die Langzeitgefügestabilität untersucht. 
Als zentrale  Aufgabe ergibt sich: Untersuchung der Langzeit-Stabilität des Gefüges mittels 
TEM-Methoden.  
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2 LITERATURÜBERSICHT 
 
 
2.1 Entwicklung und Klassifizierung von Superlegierungen  
 
1895 hatte Nobelpreisträgen C. E. Guillaume die FeNi-Anomalie bei einer Fe-Ni-Legierung 
entdeckt, bei der der tatsächliche Ausdehnungskoeffizient wesentlich geringer war, als es die 
Legierungsanteile von Fe und Ni erwarten ließen. Das war vermutlich der erste Schritt zur 
Entwicklung der Ni-Fe- und Ni-Legierungen [2.1.1].  
 
Bis zum heutigen Tag wurden die Superlegierungen zu Mehrstoffsystemen mit verschiedenen 
Härtungsmechanismen  weiter entwickelt. Die Legierungsentwicklung war unter anderen von 
der Entwicklung einer Reihe von  Verfahren [2.1.2] wie 
• Schmelztechnologien (VIM-Induktionsschmelzen im Vakuum, Vakuum-
Erschmelzung,  ...)  
• Gießtechnologien (Feingusstechnik, DS- und SC-Gusstechnologie,...)  
• Pulvermetallurgie  (Verdüsungstechnologie, HIP, ...) 
• Beschichtungstechnologie (metallische Korrosionsschutzschichten und keramische 
Wärmedämmschichten,  Plasmaspritzen, ...)  
abhängig. 
 
In den letzten 60 Jahren konnten die zulässigen Einsatztemperaturen durch stetige 
Verbesserung der Herstellungsprozesse von geschmiedeten Superlegierungen auf 850 °C und 
von neuesten einkristallinen Superlegierungen auf nahe 1050 °C (mit TBC-Schichten auf  
SC-Legierung wäre heute Oberflächetemperatur bei Filmküblung von ca. 1200 °C möglich, 
was Brenngastemperatur von rund 1400°C bedeutet könnte) angehoben werden, siehe 
Abbildung 2.1 [2.1.3].  
 
 
Abbildung 2.1: Erhöhung der Einsatztemperatur durch Entwicklung
der Nickelbasissuperlegierungen [2.1.3, 2.1.4, 2.1.5,
2.1.6]  
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In Abbildung 2.2 ist die Klassifizierung der Superlegierungen schematisch dargestellt. Die 
Nickelbasis-Superlegierungen können, abhängig von der Herstellungstechnologie, in drei 
Kategorien eingeteilt werden: Knetlegierungen, Gusslegierungen und pulvermetallurgisch 
hergestellte Superlegierungen (PM- Superlegierungen) [2.1.7].  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 Abbildung 2.2: Klassifizierung der Superlegierungen [2.1.7, 2.1.10, 2.1.11, 2.1.12, 2.1.13,
2.1.14, 2.1.15, 2.1.20, 2.1.21, 2.1.22, 2.1.32, 2.1.33, 3.1.35, 2.1.36, 2.1.38] 
 
 
 
 
2.1.1 Knetlegierungen  
 
Die Anforderungen an Komponenten im Flugtriebwerksbau führten in den 40er und 50er 
Jahren zu dem Einsatz bei Temperaturen bis 800 °C von Ni- und Ni-Fe-Superlegierungen. Die 
bekanntesten sind Nimonic 80A, Waspaloy, Udimet 500, Inconel 625, Inconel 718 und so 
weiter. Deren Modifikationen und verbesserten Varianten sind bis heute beim Bau von  
Flugtriebwerken und von stationärem Gasturbinenbau im Einsatz und könnten auch in 
Zukunft in USC-Dampfturbinen verwendet werden [2.1.8, 2.1.9]. Entwicklungsziele sind die 
Verbesserung von Herstellbarkeit, Gefügestabilität, Schweißbarkeit und mechanischen 
Eigenschaften. Nicht zuletzt sollen die Superlegierungen ökonomisch günstiger werden, in 
den teureren Elementen durch preiswertere ersetzt werden.  
 
Abhängig vom Verfestigungsmechanismus (sieht man von der Wirkung an 
Carbidausscheidung ab), können die Knetlegierungen in zwei Gruppen unterteilt werden: 
• mischkristallgehärtete Superlegierungen 
• ausscheidungsgehärtete  Superlegierungen  
 
Die mischkristallgehärteten Superlegierungen, z. B. Inconel 617 (Cr-Co-Mo) und Haynes 230 
(Cr-W-Co-Mo) bestehen nur aus solchen Elenenten, die in der γ-Matrix lösbar sind. Sie haben 
gute Korrosionsbeständigkeit, bleibende Zähigkeit bei Langzeitauslagerungen  und 
Hochtemperaturfestigkeit (insbesondere Kriechfestigkeiten oberhalb 870 °C). Die 
Legierungen lassen sich gut umschmelzen, wegen der fast 100% Löslichkeit der 
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Legierungselemente sind die Probleme mit Seigerungen gering. Jedoch mangelt es an der 
Umformbarkeit,  da der Fließwiederstand bei Verformungstemperatur sehr hoch ist [2.1.10]. 
   
Der große Teil der ausscheidungsgehärteten Legierungen sind  γ’-gehärtete 
Nickelbasissuperlegierungen. Diese Werkstoffe wie z. B Waspaloy, Udimed 500,  
Nimonic 236, Nimonic 105, VDI 368 VD zeigen gute Langzeitkriechbeständigkeit bei  
700 °C. Die Ni-Fe-Superlegierungen wie A-286, V-57, Inconel 625, ... mit und ohne Nb als 
Legierungselement weisen eine sehr hohe Festigkeit, eine gute Oxidation- und 
Korrosionsbeständigkeit und gute Ermüdungs- und Kriecheigenschaften im 
Temperaturbereich bis etwa 650 °C auf [2.1.11, 2.1.12, 2.1.13, 2.1.14, 2.1.15]. Die 
Herstellung ist im Vergleich zu  mischkristallgehärteten Superlegierungen komplizierter. 
Beim Umschmelzen großer Blöcke besteht die Gefahr der Frecklebildung. Freckels sind 
Makrodefekte, die beim Umschmelzen in liquid-solid Region (Muschy Zone) entstehen 
[2.1.16, 2.1.17, 2.1.18]. Die Umformkräfte sind für die γ’-gehärteten Superlegierungen sehr 
hoch und das Temperaturintervall für die Verformbarkeit,  der Bereich zwischen der  
γ’-Solvustemperatur und der Solidustemperatur ist sehr eng [2.1.19]. Deshalb wird der  Anteil 
an verfestigenden Ausscheidungen auf 20-35% für solche Legierungen begrenzt, die warm- 
und/oder kalt umgeformt werden müssen .  
 
Die letzte Gruppe der Ni-Fe-Superlegierungen wie z.B. Inconel 718, Inconel 706, CG-27, 
René 62 usw. weisen mehrere Phasen, (γ’-, γ’’-Phase und auch η- und  
δ-Phase in einer günstige Form) auf [2.1.20, 2.1.21, 2.1.22]. Die Ni-Fe-Superlegierungen sind 
für brauchbare Herstellbarkeit bekannt [2.1.23]. Allerdings, sind die Werkstoffe langzeitig bei 
hohen Temperaturen nicht “Strukturstabil“, die γ’-und γ’’- Verfestigungsphasen werden 
instabil. Auf Grund unzureichender Phasenstabilität fallen die Kriechbeständigkeits-
eigenschaften bei Langzeitbeanspruchung bei Temperaturen oberhalb 600 °C stark ab 
[2.1.24]. 
 
2.1.2 PM- Superlegierungen 
 
Es ist möglich, praktisch jeden polykristallinen Werkstoff pulvermetallurgisch herzustellen. 
Die pulvermetallurgische Fertigung bietet gegenüber herkömmlicher schmelzmetallurgischer 
Herstellung die besonderen Vorteile, homogene und seigerungsfreie Werkstoffe mit isotropen 
Eigenschaften und gleichmäßig in der Matrix verteilten Härtungsphasen mit definierter 
Korngröße herzustellen. Dazu zählen auch ODS Werkstoffe, die sich mit klassischen 
Metallurgieprozessen  nicht herstellen lassen. Allerdings ist diese Methode nur für die 
Erzeugung kleinerer und/oder komplizierter Bauteile geeignet. Für die großvolumigen 
Bauteile ist eine derartige Herstellungsmethode nicht technologisch anwendbar [2.1.25, 
2.1.26, 2.1.27, 2.1.28].     
  
2.1.3 Gusslegierungen  
 
Die hohe Nachfrage nach höchstkriechbeständigen Superlegierungen bewirkt eine intensive 
Fortentwicklung der Vakuum-Feingusstechnologie und der Erstarrungstechnologie. Die 
Vakuum-Feingusstechnologien, das Verfahren der verlorenen Schale und des verlorenen 
Modells in Verknüpfung mit dem Wachsausschmelzverfahren, schufen die Möglichkeiten 
sehr präzise Bauteile herzustellen. Die Entwicklung der Erstarrungstechniken ermöglichte die 
Herstellung von stängelkristallinen und später auch einkristallinen Turbinenschaufeln. In 
Abbildung 2.3 ist diese Entwicklung anhand von Turbinenschaufeln exemplarisch dargestellt 
[2.1.29, 2.1.30, 2.1.31].  
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Korngrenze 
~ 70 Vol % 
CMSX 4 
~ 62 Vol % 
IN 792 DS 
~ 45 Vol % 
IN 738 LC 
µm µm µm 
 
einkristallin 
(SC)
strengelkrislallin 
(DS)
polykristallin 
(CC)  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 2.3: Gegenüberstellung einer polykristallinen, stängelkristallinen und
einkristallinen Turbinenschaufel mit dem dazugehörigen Gefüge
und γ’-Volumenanteil [2.29, 2.30, 2.31] 
 
 
 
 
Weil es keine Korngrenzen in einkristallinen Superlegierungen gibt, ist auch eine 
Stabilisierung der Korngrenzen nicht nötig. Die chemische Zusammensetzung der 
einkristallinen Superlegierungen wurde deshalb angepasst und die Elemente (Hf, C, Zr, B), 
die in DS- und CC- Legierungen die Korngrenzen stabilisieren, wurden weggelassen. So 
entstanden die einkristallinen Superlegierungen der erster Generation [2.1.32, 2.1.33].  
 
Mit dem Anheben der Gehalte an γ’-bildenden Elementen, Anheben des γ’-Volumenanteiles, 
wurden Werkstoffe der zweiten und dritten Generation geschaffen. Die zweite Generation 
enthält 3% Re und die dritte Generation die zwischen 5-6% Re als Legierungselement. Re 
verbessert die mechanischen Eigenschaften durch die mischkristallverfestigende Wirkung. 
Sowohl der Gitterfehlparameter als auch die γ’-Vergröberungsrate werden durch 
Rheniumzugabe verringert. Die Superlegierungen der dritten Generation enthalten 60-75%  
γ’-Phase in einer kuboidalen Form [2.1.34]. Obwohl Rhenium  ein schweres Element ist, 
wurde die Dichte der Superlegierungen nicht geändert, weil der Cr-Gehalt in der ersten 
Generation von 8-15% auf 2-4% in der dritten Generation gesenkt wurde. Die Oxidation- und 
Korrosionsbeständigkeit wird durch Beschichtungen erreicht [2.1.35, 2.1.36, 2.1.37].  
 
Die vierte Generation, z.B. der Werkstoff MC-NG (ONERA- Frankreich) enthält neben  
4% Re noch zusätzlich 4% Ru als Legierungselement, und der Werkstoff TMS-82+ 
(entwickelt am NRIM-APD Japan) enthält neben 4,9 % Re noch 3 % Ir, wodurch eine 
Destabilisierung des Mikrogefüges bei hohen Temperaturen im Zeitstandversuch deutlich 
reduziert wird [2.1.38]. 
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2.2 Aufbau und Mikrostruktur von Nickelbasis- und Nickel-Eisen-Basis-
Superlegierungen  
 
Nickelbasis-Superlegierungen bestehen im wesentlichen aus zwei Hauptphasen, der kubisch 
flächenzentrierten γ-Phase als Matrix und der ebenfalls kubisch flächenzentrierten L12 
geordneten γ’-Phase. Ausnahme sind mischkristallgehärtete Nickelbasislegierungen [2.2.1].  
 
Das Gefüge von Ni-Fe-Legierungen ist komplexer. Abhängig von der Zusammensetzung und 
Wärmebehandlung enthält es außer der γ- und γ’-Phase  noch  γ’’-, η- und δ-Phase [2.2.2]. 
 
2.2.1 Matrix: Die γ-Phase 
 
Die γ-Phase ist der Mischkristall, der neben dem Basiselement (Ni) wesentliche Zusätze von 
Co, Fe, Cr, Mo, W enthalten kann. Die Legierungselemente sind in der Matrix gelöst und 
verfestigen den Mischkristall durch deren „Atomgrößen-Fehlpassung“ gegenüber dem Nickel 
und verändern zudem die Stapelfehlerenergie des Systems (besonders Cr und Co), was die 
Quergleitung von Versetzungen beeinflusst [2.2.3]. Die chemische Zusammensetzung 
bestimmt nicht nur die mechanischen Eigenschaften, sondern auch die Korrosions- und 
Oxidations-Beständigkeit. Von den Elementen (Al, Ti, Nb, Ta, V) können nur begrenzte 
Volumenanteile in dieser γ-Matrix gelöst werden. Neudings wird auch mit Elementen wie  
Re, Ru und Ir die Matrix legiert.  
 
2.2.2 Ausscheidung zur Verfestigung: Die γ’-Phase  
 
Abbildung 2.4: Kristallstruktur von 
γ’-Phase 
Die größte Festigkeitssteigerung wird durch die 
gezielte Ausscheidung einer zweiten Phase in 
der γ-Matrix erreicht. Durch Zulegierung der 
Elemente Al und Ti bildet sich im Nickel-
Mischkristall die kohärente (nahezu gleicher 
Gitterparameter aγ~aγ’) intermetallische  
γ’-Phase. Sie kristallisiert im L12-Gittertyp mit 
der theoretischen Zusammensetzung Ni3Al, d. h. 
die Ni-Atome besetzen die Flächenmitten und 
die Al-Atome die Ecken einer kubisch 
flächenzentrierten Elementarzelle.  
 
Ni
Al
 
Die zulegierten Elemente werden in drei Klassen eingeteilt, und zwar in solche, die die  
Ni-Atome, die Al-Atome oder beide Atomsorten substituieren können.  Durch Substitution 
von Al wird die γ’-Phase stabilisiert. Man bezeichnet die Al-Substituenten  (Ti, Nb, Ta, V, 
Mn und Si) deshalb auch als γ’-Bildner. Eine andere Gruppe sind die Elemente (wie z.B. Co 
und Cu), die die Ni-Atome substituieren konnen. Fe, Cr, W und Mo können die beiden 
Elemente substituieren und zählen zur dritten Gruppe. 
 
Die Größe des Misfits (Abweichung der Gitterparameter der γ-und γ’Phase) ist von der 
Zusammensetzung der γ- und γ’-Phase abhängig. Bei niedrigen bis mittleren Temperaturen 
bewirken hohe Kohärenzspannungen eine hohe Festigkeit und Härte, bei hohen Temperaturen 
ist ein geringerer Misfit günstiger. Die Form der γ’-Ausscheidungen hängt vom Misfit 
zwischen γ-Matrix und γ’-Phase ab. Runde Teilchen haben einen Misfit nahe 0 während 
kubische Teilchen einen höchsten Misfit aufweisen. Es bleibt anzumerken, dass bei  
Ni-Fe-Legierungen das Titan und nicht das Aluminium das wichtigste Element für die  
γ’-Ausscheidung ist [2.2.4, 2.2.5, 2.2.6]. 
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2.2.3 Zusätzliche Ausscheidung zur Verfestigung: Die γ’’-Phase 
 
Die metastabile scheibenförmige γ’’-Phase 
bildet sich in einem Stoffsystem Ni-Nb auch 
bei hohem Anteil an Niob (bis 12%) nur aus, 
wenn Eisen im Mischkristall ausreichend 
vorhanden ist. Die γ’’-Phase kristallisiert im 
DO22-Gittertyp mit einer theoretischen 
Zusammensetzung Ni3Nb. Abbildung 2.5 zeigt 
eine tetragonale raumzentrierte Elementarzelle 
der γ’’-Phase und die definierten Positionen 
der Atome im Kristallgitter. Die teilkohärente 
γ’’-Phase trägt im wesentlichen zur Härtung 
und zur Verfestigung des Ni-Fe-Basis-
Werkstoffes bis zu 650°C bei. Bei höheren 
Temperaturen ist diese Phase nicht stabil. Die 
γ’’-Teilchen wachsen bei hohen Temperaturen 
zunächst an, wobei das Wachstum in der 001-Ebene stärker ist als in den anderen 
Gitterebenen, und aus anfänglich prismatischen Teilchen entstehen diskförmige 
Ausscheidungen.  
Nb 
Ni Nb 
Ni 
Abbildung 2.5: Kristallstruktur von
γ’’-Phase 
 
Neben isolierten γ’- und γ’’-Teilchen werden auch komplexe Ausscheidungen  
(“co-precipitates“), die aus beiden Ausscheidungstypen bestehen, gefunden. Prinzipiell lassen 
sich zwei Typen unterscheiden: der kompakte und nicht-kompakte Typ (Abbildung 2.6). Die 
Bildung dieser Ausscheidungsanordnung wird mit energetischen Vorteilen begründet: in 
beiden Fällen können auftretende Kohärenzspannungen abgebaut werden [2.2.7]. 
γ’ 
γ’’
γ’’
γ’’ 
γ’ 
Abbildung 2.6: Typen von γ’/γ’’-Komplexausscheidungen [2.2.7]: kompakter Typ (links) und
nicht kompakter Typ (rechts)
 
Bei hohen Temperaturen ist die γ’’-Phase nicht stabil und geht in die meist unerwünschte 
plattenförmige δ-Phase über [2.2.8, 2.2.9].   
 
2.2.4 Die Gleichgewichtsphasen: Die η- und die δ-Phase 
 
Die γ’- und γ’’-ausscheidungsgehärteten Superlegierungen sind anfällig für die Bildung einer 
hexagonal dichtgepackten DO24 Struktur(Abbildung 2.7a), der η-Phase (Ni3Ti) und  einer 
orthorombischen  δ-Phase (Ni3Nb). Es können zwei verschiedene Ausscheidungsarten der 
Phasen auftreten: Intergranulare dünne Platten, die aus γ’→ η und γ’’→ δ Umwandlungen 
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entstehen (manchmal auch ähnlich wie Widmannstätten-Platten), und η- und  
δ-Nadeln oder „plateles“ entlang der Korngrenzen.  
[001] [001] b a 
Ni Ni
Nb 
Ti
[100] 
[010] [010] [100] 
Abbildung 2.7: Kristallstruktur von  η-Phase a) und δ-Phase b) 
 
Die δ-Phase kommt in Nb-reichen Ni-Fe-Basislegierungen vor (z.B. Inconel 718,  
Inconel 625). Die Einheitszelle enthält zwei Mol Ni3Nb und ist in Abbildung 2.7b dargestellt. 
Zwischen der γ-Matrix und der δ-Phase besteht eine feste Orientierungsbeziehung : 
{111}γ || (010)δ und <1 10>γ  || [100]δ 
d.h.,  dass die dichtest gepackten Ebenen der Matrix und der δ-Phase die Grenze bilden. Aus 
den Relationen lassen sich damit 12 mögliche Orientierungen der δ-Phase ableiten [2.2.10]. 
 
Die η-Phase tritt in Ti-reichen Ni- bzw. FeNi-Basislegierungen auf. Die {111}-Ebenen der 
Matrix dienen der η-Phase wegen ihrer hexagonalen Atomordnung als Habitusebenen. Daraus 
folgen die Orientierungsbeziehungen 
 {111}γ || (100)η und <1 10>γ  || [100]η 
Liegt eine Korngrenze parallel zu einer (111)-Ebene, so bildet sich ein η-Film entlang der 
Korngrenze. In anderen Lagen entsteht eine zellulares Wachstum, welches mit einer 
Korngrenzenmigration einher geht [2.2.11, 2.2.12, 2.2.13].  
 
2.2.5 Unerwünschte Gleichgewichtsphasen: Toplogisch dichtgepackte 
intermetallische Phasen (TCP-Phasen) 
 
In einigen Legierungen können je nach thermischer Vorgeschichte unerwünschte TCP-Phasen 
(σ-, µ-, Laves und K- Phasen) auftreten. Diese haben als geometrisch-dichte Packungen 
geringere Atomabstände. Die TCP-Phasen bilden sich meistens platten- oder nadelförmig an 
den Korngrenzen aus.  
 
Die Phasen σ und µ sind als sogenannte Elektronenverbindungen anzusehen, deren Bildung 
überwiegend von der mittleren Zahl der unbesetzten d-Elektronenplätze je Matrixatom 
abhängt. Die σ-Phase hat eine komplizierte tetragonal-raumzentrierte Struktur mit 30 Atomen 
pro Elementarzelle. Sie hat den Anschein, als würde sie direkt in die γ’-Kristalle 
hineinwachsen, da sie sich aus der Ni-Basis-Matrix heraus bildet und die γ’-Phase, sowie die 
Carbide sich beim Abkühlen aus der Schmelze, laut gegenwärtigem Stand des Wissens, zuerst 
ausscheidet. Ihre Zusammensetzung (Cr, Mo, W)x (Fe, Ni, Co)y kann in dem Bereich x,y=1 bis 7 
schwanken [2.2.14]. 
 
Die µ-Phase hat eine rhomboedrische Struktur mit 13 Atomen pro Elementarzelle und der 
überwiegenden Zusammensetzung (Fe, Co)7 (Mo, W)6. Ihre Bildung konkurriert mit 
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derjenigen der σ-Phase. Die Anteile der beiden Phasen hängen vor allem vom  
Cr/(Mo + W)-Verhältnis, der Temperatur und der Glühdauer ab [2.2.15].   
 
Die Laves-Phasen kristallisieren mehrheitlich entweder in einer hexagonalen C14- oder  in 
einer  kubischen C15-Struktur mit der Zusammensetzung A2B (A-Elemente Fe, Cr, Co, Si, Ni 
und B-Elemente: Nb, Ta, Ti, Mo, W) und bei einem Radienverhältnis der Atome von 
theoretisch 1:1,225 (RA<RB). Als weitere Voraussetzung für das Auftreten einer Laves-Phase 
ist die Bedingung, dass das A-Atom eine starke Neigung zu einer metallischen Bindung mit 
einem B-Atom haben muss, dessen zweitäußerste Elektronschale nicht abgeschlossen ist. Die 
Laves-Phasen zeichnen sich durch eine hohe Dichte und damit verbundene Stabilität, und 
anderseits durch eine äußerst geringe Plastizität aus, was in Superlegierungen unerwünscht ist 
[2.2.16].  
 
Die TCP-Phasen haben in der Regel einen schädlichen Einfluss auf die Eigenschaften von 
Hochtemperaturlegierungen. In [2.2.17] wurde der Einfluss der Morphologie von TCP-Phasen 
untersucht. Es zeigte sich, dass globulare TCP-Ausscheidungen sich weniger schädlich als 
Platten und Nadeln verhalten.  
 
2.2.6 Begleitphasen (minorphasen): Carbide, Carbonitride und Boride 
 
Ni-Basislegierungen bilden mit ihren C-Gehalten zwischen 0,05% (einkristalline 
Superlegierungen) und 0,2 % beim Erstarren, bei der Wärmebehandlung und beim Einsatz 
unter hohen Temperaturen eine Reihe von Carbiden (MC, M23C6, M6C und Cr7C3) aus.  
 
Monocarbide MC (deren thermodynamische Stabilität gemäß der Reihe HfC, TiC, TaC, NbC 
und VC abnimmt) besitzen eine NaCl-Struktur. Das MC-Monocarbid ist eine sehr stabile 
Phase, die sich bereits in der Schmelze bildet. Die MC-Carbide scheiden sich blockförmig an 
Korngrenzen und auch im Korninnern aus. Abhängig von der chemischen Zusammensetzung 
der Legierung (Ti-, Nb-, Al- und N-Gehalt) können die MC-Carbibe auch in Carbonitride 
M(C,N) eingebaut sein [2.2.18]. 
 
Bei Temperaturen unterhalb von 980°C können MC-Carbide in stabilere M23C6 gemäß:  
MC →  M23C6 + γ’ übergehen. M23C6-Carbide  sind eine häufig auftretende Carbidform in  
Ni-Superlegierungen. Sie basieren auf Cr23C6, wobei Cr durch eine Reihe von Elementen mit 
hoher Kohlenstoffaffinität substituiert werden kann.  M23C6-Carbide  treten sowohl 
gleichmäßig verteilt in der Matrix oder auch an den Korngrenzen auf. In Kugel- oder 
Polyederform an den Korngrenzen behindern sie das Korngrenzengleiten und verbessern die 
Kriech- und Kriechrisseigenschaften einer Legierung. Ein M23C6-Carbidfilm ist dagegen an 
den Korngrenzen schädlich und unerwünscht. 
 
In einigen Superlegierung mit hohen Mo- und/oder W-Gehalten entstehen M6C-Carbide, die 
im Gefüge einer Legierung als Nadel bzw. Platten erscheinen. In der Legierung Inconel 617 
treten die M6C-Carbide auch als regellos in der Matrix verteilte feine globulare Teilchen auf.  
 
In komplexen Superlegierungen können Cr7C3-Carbide ausgeschieden sein, dieses Carbid ist 
aber instabil und transformiert  weiter zu Cr23C6 [2.2.19, 2.2.20]. 
 
In Ni- und Fe-Ni-Basislegierungen bei einem Borgehalt >0,03% treten M3B2-Boride mit 
tetragonalem Gitter auf. Boride sind harte Teilchen, die sich in Block- oder Halbmond-Form 
an den Korngrenzen befinden können [2.2.21, 2.2.22].  
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2.2.7 Wirkung der Legierungselemente 
 
Durch Legierungszusätze kann eine Vielzahl von Parametern verändert werden. In der 
nachfolgenden Tabelle 2.1 ist die Wirkung der Legierungselemente dargestellt.  
 
 
Element Mischkristall
-Härtung 
γ’-Phase-
Bildung 
Korngrenz- 
Verfestigung 
Korrosions- 
und 
Oxidations-
Beständigkeit 
Weitere Wirkungen/ 
Gefahr/ Bemerkungen 
Al     bildet dichte Oxidschicht bildet Nitride 
Ti     bildet η-Ni3Ti-Phase bildet MC, M(C,N) und TiN 
V     bildet MC 
Nb     bildet γ’’- und δ-Phase, bildet MC und M(C,N) 
Ta     
verbessert Gießbarkeit, 
unterdrückt Bildung der  
µ-Phase, bildet MC 
Cr     bildet dichte Oxidschicht, Cr23C6, TCP 
Mo     bildet M6C und TCP 
W     M6C und TCP-bildner 
Re     
bildet Cluster in der γ-Phase 
verlangsamt die Diffusion, 
TCP 
Co     senkt Stapelfehlerenergie, TCP 
Zr     kein Bedarf in SC-Legierungen 
Hf     verbessert Schichthafung bildet MC 
Y     verbessert Schichthaftung 
B     
verbessert 
Gießeigenschaften, bildet 
Boride, beeinflusst M23C6 -
Morfologie       
C     kein Bedarf in SC-Legierungen 
N     bildet TiC und M(C,N) 
Ru     
unterdrückt TCP-
Ausscheidung, senkt Al- und 
Ti-Gehalt in der γ-Phase 
Ir     unterdrückt TCP-Ausscheidung 
Fe     unterstützt η-Bildung  TCP 
 
Tabelle 2.1: Wirkung der Legierungselemente [2.2.1 bis 2.2.22] 
Literaturübersicht 
 
 
2.3 Wärmebehandlung  
 
Optimierte, d.h. auf den jeweiligen Einsatzzweck abgestimmte, Werkstoffeigenschaften von 
ausscheidungsgehärteten Ni- oder Ni-Fe-Basissuperlegierungen lassen sich nicht nur über die 
Legierungszusätze, sondern auch mit Hilfe einer gezielten Wärmebehandlung und die damit 
einhergehenden Ausscheidungs-, Homogenisierungs-, Rekristallisation- und 
Kornwachstumsprozesse erreichen. In [2.3.1] wurde gezeigt, dass Udimet 520 
(Wärmebehandlungspapameter: 1100°C/4h/Luft + 845°C/24h/Luft + 760°C/16h/Luft)  mit 
einer feinen Verteilung der  γ’-Phase bessere Eigenschaften bei Raumtemperatur aufweist,  
während der selbe Werkstoff mit größeren γ’-Teilchen (Wärmebehandlungspapameter: 
1120°C/4h/Luft + 925°C/4h/Luft + 760°C/16h/Luft) bessere Eigenschaften bei Temperatur 
700-900°C zeigt. Dies ist ein Hinweis darauf, dass in technischen Werkstoffen bei 
Raumtemperatur kleinere Ausscheidungen zu höherer Festigkeit beitragen. Die kleineren  
γ’-Teilchen sind jedoch bei hohen Temperaturen instabiler als die größeren, woraus eine 
Abnahme der Kriechbeständigkeit erklärt werden kann. 
 
Gegossene Bauteile aus Superlegierungen werden abhängig vom Anwendungsbereich, im 
Gusszustand und/oder im wärmebehandelten Zustand (Schaufelwerkstoffe werden teilweise 
nur homogenisiert und ausscheidungsbehandelt) verwendet [2.3.2].  
 
Alle Knet- und PM-Superlegierungen werden nach einem allgemeinen Schema von 
aufeinanderfolgender Homogenisierungs- Lösungs- und Ausscheidungsglühung 
wärmebehandelt.  
 
2.3.1 Homogenisierung  
 
Superlegierungen, z.B. Inconel 718, die hohe Anteile an Seigerungselementen (Nb, Ti, Al) 
enthalten, werden zwischen den Umformzyklen homogenisiert [2.3.3, 2.3.4]. Während der 
Homogenisierung kommt es durch Diffusion der Seigerungselemente von 
zwischendendritischen Bereichen in die dendritischen Bereiche und zu einer gleichmäßigen 
Verteilung über den Querschnitt der Komponente.  
 
2.3.2 Lösungsglühbehandlung  
 
Die Festigkeit handelsüblicher Knetsuperlegierungen wird über die Ausscheidungen der  
γ’-Phase in Ni-Basissuperlegierungen bzw. der γ’-, γ’’- oder auch η-Phase in  
Ni-Fe-Basissuperlegierungen in der Matrix erzielt. Ausnahme sind mischkristallverfestigte 
Superlegierungen, bei denen schon durch die Abkühlung nach einer Lösungsglühbehandlung 
optimale M23C6-Carbidverteilung erreicht werden kann. 
 
Ein quasi-binäres Phasendiagramm für die Summe der γ’-bildenden Elemente ist in 
Abbildung 2.8 schematisch dargestellt. Um in den Bereich vollständiger Löslichkeit der  
γ’-bildenden Elemente in der γ-Matrix zu gelangen (bzw. weitere Ausscheidungen in Ni-Fe-
Basissuperlegierungen aufzulösen), ist eine Temperatur oberhalb γ’-Solvustemperatur 
notwendig (blauer Bereich). Damit werden nach Schubert [2.3.5] folgende Ziele erreicht: 
• Auflösung der während der Warmumformung entstandenen γ’-Teilchen 
• Homogenisierung der γ’-bildenden Elemente  
• Einstellung der Korngröße und Auflösung von M23C6-Cardiden 
Die Höhe der  Temperatur der vollständigen Löslichkeit von γ’ in γ ist von der chemischen 
Zusammensetzung abhängig und wird von der Lage der γ’-Solvuslinie bestimmt.  
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Abbildung 2.8: Phasendiagram für γ’-Ausscheidungsgehärtete Ni-Basis-Superlegierungen
Aus Kapitel 2.1 wird deutlich, dass für Knetlegierungen bei ausreichender Umformbarkeit der 
γ’-Gehalt begrenzt ist. Es lassen sich aber PM-Legierungen herstellen, die mehr als 45 Vol.% 
γ’-Phase enthalten. Eine Lösungsglühung ist hierbei jedoch schwer durchführbar, weil das 
hierfür mögliche Temperaturfenster sehr schmal ist und die Solidustemperatur nicht 
überschritten werden darf, damit es nicht zur  Anschmelzung kommt.  
 
Bei der Herstellung der PM-Superlegierungen mit γ’-Anteilen von mehr als 45% wird die 
Schmelze auf sehr kleine Pulverteilchen verdüst und sehr schnell abgeschreckt. Die kleinen 
Teilchen haben eine sehr gute Homogenität. Die übersättigte Matrix kann ohne 
Lösungsglühung ausgehärtet werden. 
 
Zwischen Lösungsglühung und Ausscheidungsglühung kann noch für die Superlegierungen  
eine Beschichtungswärmebehandlung bei Temperaturen 980-1120°C bis 8h eingesetzt 
werden, da oft ein Beschichtungsprozess mit der Ausscheidungsbehandlung kombiniert wird 
[2.3.6] 
 
2.3.3 Stabilisierungsglühung   
 
Eine Stabilisierung ist zumeist eine Ausscheidungsglühung für die erwünschten Phasen, die 
für spezielle Eigenschaften verantwortlich sind. So werden die Korngrenzen von Ni-Fe-Nb-
Superlegierung (Inconel 706) durch die zelluläre η-Phase stabilisiert. Die 
Abkühlgeschwindigkeit und die Temperatur der Stabilisierung spielen eine wichtige Rolle bei 
der η-Ausscheidung, was im Kapitel 3.1 genauer beschrieben wird [2.3.7].  
 
2.3.4 Ausscheidungsglühung  
 
Nach der Lösungsglühbehandlung wird abhängig vom γ’-Anteil in der Legierung ein ein- 
oder mehrstufiger Ausscheidungsprozess im γ/γ’-Bereich vorgenommen. Je mehr γ’-Phase in 
der Legierung ausgeschieden werden soll, umso mehrstufiger ist die 
Ausscheidungsbehandlung. Dies dient der gezielten Einstellung der γ’-Ausscheidungen aus 
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der übersättigten Matrix (γ’ und γ’’-Phasen in Ni-Fe-Legierungen) hinsichtlich ihrer 
Morphologie, Größe und Verteilung. Parameter  dafür sind u.a. Abkühlungsgeschwindigkeit 
von der Lösungstemperatur, die Anzahl der Wärmebehandlungsschritte, 
Ausscheidungstemperatur(en) und -zeiten [2.3.8,2.3.9].  
 
Der Anteil an γ’-Phase dient häufig als ein Ordnungsparameter für die Klassifizierung von 
Superlegierungen. Die nachfolgende exemplarische Einteilung der Superlegierungen ist eine  
typische Klassifizierung der γ’-Anteile: 
1. Legierungen mit γ’-Anteil unter 20% (Nimonic 80A, DT750...) 
2. Legierungen mit γ’-Anteil zwischen 20-40% (Waspaloy, Udimet 520...) 
3. Legierungen mit γ’-Anteil zwischen 40-60% (Udimet 720, Udimet 720Li, IN 100...) 
Für die Legierungen der ersten Gruppe wird ein einstufiger Ausscheidungszyklus  und für die 
zweite und dritte Gruppe eine zweistufige Ausscheidungsglühung durchgeführt. Bei der 
Lösungsglühung oberhalb der γ’-Solvustemperatur liegen die γ’-Bildner (Al, Ti, ...) in Lösung 
vor. Während des Abkühlens von der Lösungsglühungstemperatur wird die  
γ’-Solvustemperatur unterschritten, und es kommt zur Ausscheidung der γ’-Phase aus der 
übersättigten Matrix, wobei Teilchengröße und -morphologie über die 
Abkühlungsgeschwindigkeit, Ausscheidungstemperatur und Dauer bei dieser Temperatur 
gesteuert werden kann. Die Elemente, die γ’-Phase bilden, diffundieren aus der Matrix, die 
Übersättigung der Matrix nimmt mit der Ausscheidungsdauer ab, dadurch nimmt auch die 
Ausscheidungsrate ab. Um einen optimalen γ’-Anteil im Gefüge der Legierung nach der 
Wärmebehandlung zu bekommen, sind lange Ausscheidungszeiten erforderlich. Deshalb wird 
für die Superlegierungen der zweiten und dritten Kategorie mit höherem γ’-Anteil ein zweiter 
Ausscheidungszyklus mit einer niedrigeren Temperatur als in der ersten Stufe eingesetzt und 
durch den Temperaturunterschied  wird die Übersättigung der Matrix und Ausscheidungsrate 
erhöht, damit die Ausscheidungsdauer sich abgekürzt. So entstehen sekundäre bzw.  tertiäre 
(im Gefüge der Legierungen mit γ’-Anteil 40-60%, wo die primären γ’-Teilchen während der 
Abkühlung von Umformungsverfahren an den Korngrenzen ausgeschieden worden sind)  
γ’-Ausscheidungen in der Mikrostruktur (Abbildung 2.9).  
 
c
db 
a 
Abbildung 2.9: Schema der einstufigen Ausscheidungsglühung a) und der zweistufigen
Ausscheidungsglühung b) mit dem dazugehörigen monomodalen c) und
bimodalen d) Mikrogefüge [2.3.10, 2.3.11] 
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Die  Ausscheidungsglühung  dient auch zur Korngrenzenstabilisierung durch M23C6-Carbide 
[2.3.10, 2.3.11].   
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2.4 Phasenstabilität  
 
 
Das im Ausgangszustand (nach Wärmebehandlung) eingestellte Mikrogefüge einer Legierung 
ist in der Regel thermodynamisch nicht stabil. Obgleich die Ni- und Ni-Fe-
Basissuperlegierungen für die Anwendung im Hochtemperaturbereich entwickelt wurden, 
lassen sich diffusionsgesteuerte Vorgänge nicht unterbinden. In Abhängigkeit von der 
Temperatur und Zeit kommt es zur Neubildung unerwünschter Phasen, zu Vergröberungen 
und Morphologieänderungen der anwesenden Phasen, was eine Änderung, meist 
Verschlechterung der zunächst optimal eingestellten mechanischen Eigenschaften bewirken 
kann [2.4.1, 2.4.2, 2.4.3].  
 
Mögliche unerwünschte Phasen sind Carbide und/oder Boride, die sich vornehmlich an den 
Korngrenzen als Film ausgeschieden haben, sowie die nadelförmigen TCP-Phasen. Die 
intermetallischen TCP-Phasen sind spröde und hart und durch ihre ungünstige Form (Nadel 
oder Platten) mögliche Ausgangspunkte für Risse bei thermo-mechanischer Belastung.  
ZTA-(Zeit-Temperatur-Ausscheidung)-Diagramme können diese Vorgänge beschreiben und 
geben zugleich wichtige Informationen auch über „gefährliche“ Temperaturbereiche, die 
vermieden werden sollen. In Abbildung 2.10 sind die ZTA- Diagramme, von Inconel 706 und 
Waspaloy, der in der Arbeit untersuchten Superlegierungen  dargestellt [2.4.4, 2.4.5].  
 
a)  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
b)  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
      Abbildung 2.10: Zeit - Temperatur- Ausscheidung- Diagramm von a) Inconel 706 
[2.4.4] und b) Waspaloy [2.4.5] 
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2.4.1 Das γ’- und γ’’-Wachstum 
 
Eine dreidimensionale Vergröberung der γ’-Teilchen in γ’-gehärteten Superlegierungen, bzw. 
zweidimensionales Wachstum der γ’’-Phase in γ’/γ’’-gehärteten Superlegierungen, kann bei 
erhöhter Temperatur eintreten. Um die Prozesse beschreiben zu können und daraus die 
Änderungen der mechanischen Eigenschaften  während einer thermischen Beanspruchung 
abzuleiten, ist es sehr wichtig, die Kinetik der Alterung zu kennen. In einkristallinen 
Werkstoffen kann die thermische Auslagerung bis zur Floßbildung führen, die eigentlich bei 
Überlagerung von mechanischer Spannung zur thermischen Auslagerung erfolgt [2.4.6].  
 
Die Ostwaldreifung (Ostwald ripening process) beschreibt die Umlösung von Teilchen, d. h. 
diffusive Vergröberung von großen Teilchen auf Kosten von kleineren, benachbarten 
Teilchen. Ein Beispiel der Oswaldreifung stellt eine dreidimensionale Simulation mittels 
CALPHAD der γ’-Vergröberung in der Ni-13,8%Al Legierung, gealtert bei 750°C, von  
J. Z. Zhu et   al. [2.4.7] in Abbildung 2.11 dar. 
 
dc 
ba 
Abbildung 2.11: 3D Simulation des γ’- Vergröberungsprozesses in der Ni-13,8 % Al
Legierung gealtert bei 1023 K: (a) t = 15min; (b) t = 2h; (c) t = 4h;
(d) t = 8h gerechnet in eine “Domain“ 160x640x640 nm [2.4.7] 
 
Die klassische LSW-Theorie der dreidimensionalen Vergröberung von sphärischen und 
kuboidalen Teilchen wurde von Lifshitz, Slyozov (1961) und Wagner (1961), unabhängig von 
einander entwickelt. Sie besagt für den Fall des diffusionskontrollierten sphärischen 
Teilchenwachstum, dass nach folgender Gleichung: 
 
 
t
RT
Dcrtr mm ⋅


 Ω=−
9
8)0()(
2
033 γ                                                               (2.4.1) 
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tkrtr mm ⋅=− 33 )0()(bzw. (2.4.2) 
 
 rm(t)- Mittelwert des Teilchenradius  
rm(0)-  der Mittlere Teilchenradius zu Beginn der Oswaldreifung  
c0-  Konzentration phasenbildender Elemente in der Matrix  
D-  Diffusionskoeffizient  
Ω-  Molvolumen der Ausscheidung 
γ-  Grenzflächenenergie zwischen Ausscheidung und Matrix  
R-  Allgemeine Gaskonstante 
T-  Temperatur  
t-  Zeit 
k-  Geschwindigkeitskonstante 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
die Zunahme des mittleren Teilchenradius näherungsweise proportional zur dritten Wurzel 
der Zeit (d∞t1/3) verläuft. Der Klammerausdruck (k) wird auch als Geschwindigkeitskonstante 
der Vergröberung bezeichnet.  
 
Die stationäre Verteilungsfunktion wird durch 2.4.3 dargestellt und gibt zu einer Zeit t die 
Anzahl der Teilchen als Funktion ihres Durchmessers D wieder.  
 
 

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3
11
3
7
CtDf                    (2.4.3) 
 
 
 
ρ- normierter Teilchenradius  
C-  normierte Zeitkonstante 
 
Das stark asymmetrische Verhalten dieser stationären Verteilungskurve ist zu jedem 
Zeitpunkt durch den häufigsten Teilchenradius bei 1,15xrm(t) und durch den größten 
Teilchenradius von 3/2xrm(t) gekennzeichnet. Die Triebkraft zur Vergröberung ist die 
Verminderung der Grenzflächenenergie pro Volumeneinheit der Teilchen [2.4.8, 2.4.9, 
2.4.10, 2.4.11, 2.4.12].  
 
Allerdings kann mit der LSW-Theorie nicht das zweidimensionale Wachstum der Teilchen 
mit einer Platen- oder Disk-Morphologie (γ’’-Wachstum) beschrieben werden. Ya-fang Han 
hat in [2.4.13] die Vergröberung der γ’- und γ’’-Teichen in Inconel 706 beschrieben. Es 
wurde berichtet, dass die Dicke der plattenförmigen γ’’-Teilchen gemäß eines t1/2 Gesetzes 
und der Durchmesser gemäß eines  t1/3 Gesetzes erfolgt. Für die plattenförmigen γ’’-Teilchen 
wurde die kinetische Gleichung der LSW- Theorie modifiziert zu: 
 
                                                          (2.4.4) tKdd ⋅=− ''303  
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- Mittelwert des Teilchendurchmessers 
   - Mittlerer Teilchendurchmesser zu Beginn der Ostwaldreifung  
K’’- Geschwindigkeitskonstante 
q- Verhältnis d/t, t-Dicke   
D- Diffusionskoeffizient  
Ce- Konzentration phasenbildender Elemente in der Matrix 
Ω- Molvolumen der Ausscheidung 
R- Allgemeine Gaskonstante 
T- Temperatur  
t- Zeit 
d  
d
0
 
2.4.2 Die Bildung der η-Phase 
 
Bei den Ni-Fe-Superlegierungen kommt es nicht nur zum γ’- und γ’’-Wachstum, sondern 
auch zur Bildung und Wachstum der η-Phase bzw. δ-Phase. Bei der Betrachtung der  
η-Phase ist zwischen inter- und intrakristallinem η zu unterscheiden. Während sich die zuerst 
genannten Ausscheidungen diskontuierlich an den Korngrenzen ausscheiden, bildet die  
η-Phase im Korninnern ähnlich eines „Widmannstätten“-Gefüges aus. Die Bildung von  
η-Platten im Korninnern gilt als materialversprödend [2.4.14] und sollte deshalb im Einsatz 
vermieden werden.  
 
Intrakristallines η 
Dieser Ausscheidungstyp wird vielfach als das Ergebnis einer Transformation von γ’ zu η 
angesehen. Anhand experimenteller Untersuchungen an Ti-Al-haltigen austenitischen Stählen 
stellen Clark und Pickering [2.4.15] folgende Reaktionsgleichung zur Erstehung von η-Phase 
auf: 
γ’ + γ1 → η + γ2 
 
Dabei ist γ1 die Matrix mit elastischen Verzerrungsfeldern, die von γ’-Ausscheidungen 
erzeugt werden, γ2 die relaxierte Matrix. Clark und Pickering schlagen folgenden 
Entstehungsmechanismus vor: Durch die Faltung auf der {111}-Ebene eines γ’-Teilchens 
entsteht das hexagonale Gitter der η-Phase (ein Stapelfehler im FCC-Gitter erzeugt eine 
Stapelfolge des hexagonalen Gitters). Die {111}-Ebene ist zugleich mit der Basalebene des 
hexagonalen Gitters identisch. Diese Transformation verläuft in vielen γ’-Teilchen 
gleichzeitig, so dass eine Aneinanderreihung von transformierten Teilchen entsteht. Diese 
wachsen zusammen und bilden schließlich eine η-Platte [2.4.15]. 
 
Heck findet nach Lösungsglühen im Bereich um 980°C eine ungleichmäßige  
η-Ausscheidungen im Korn, welche in Zusammenhang mit einer Verteilung der MC-Carbide 
steht [2.4.16]. Diese MC-Carbide entstanden bei vorheriger Umformung.  
 
Es wird davon ausgegangen, dass sich in den Ni-Fe-Legierungen bei entsprechend langer Zeit 
und/oder hoher Temperatur γ’ komplett in η umwandelt [2.4.17]. 
 
Interkristallines η 
Interkristallines η scheidet sich durch heterogene Keimbildung an den Korngrenzen aus. 
Diese Art der Ausscheidung bezeichnet man als zellulär oder diskontinuierlich und wird in 
einer Vielzahl von Legierungen beobachtet, ein Gefügevorgang, der sehr ähnlich zur 
peritektischen Perlitumwandlung in Stählen ist. Dafür wurde von Zener ein Modell 
vorgeschlagen, welches die beiden wichtigen Parameter der diskontinuierlichen 
Ausscheidungen beschreibt, nämlich den Lamellenabstand λ und die 
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Wachstumsgeschwindigkeit [2.4.18]. Dabei ergeben sich nach [2.4.16, 2.4.19, 2.4.20] 
folgende Sachverhalte: 
• Der Lamellenabstand λ nimmt mit zunehmender Unterkühlung ab. 
 
• Die Bildung von η-Phase wird weiterhin von der Kristallit-Misorientierung  an der 
Korngrenze bestimmt. 
 
• Eine vorherige Verformung erhöht die Wachstumsgeschwindigkeit. Bei 
unstabilisiertem Inconel 706 wird nach einer Kriechbelastung bei 700°C eine 
verstärkte Ausscheidung von η im mechanisch belasteten Volumen der Probe 
gefunden. Interessant dabei ist ein Vergleich von Inconel 706 mit Inconel 718. Liu et 
al. untersuchten das Ausscheidungsverhalten von δ (Ni3Nb, dass Analog zu η in 
Inconel 706) nach Kaltumformung vor dem Ausscheidungshärten [2.4.21]. Dabei wird 
festgestellt, das die Umformung die Bildung von δ fördert, wobei die Umwandlung 
stets über γ’’-Phase stattfindet, die sich vorher bildet. 
 
Die Modelle zur Beschreibung des Wachstums und der entstehenden Morphologie von 
diskontinuierlichen Ausscheidungen weisen erhebliche Unterschiede auf, wobei offensichtlich 
ist, das verschiedene Legierungen nicht mit den gleichen Modellen beschrieben werden 
können. Mitunter werden zelluläre Ausscheidungen auch in Legierungen gefunden, die keine 
feste Orientierungsbeziehung zwischen Matrix und Ausscheidung aufweisen. Eine 
Beschreibung läst das Modell von Fournelle und Clark zu [2.4.22]. Ausgangspunkt ist eine 
Korngrenze, die zwei Körner (bezeichnet mit K1 und K2) voneinander trennt (Abbildung 
2.12a). An dieser Korngrenze kommt es während eine Korngrenzenbewegung zur Bildung  
 
 
 
d) c) b) a) 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 Abbildung 2.12: Modell zur Entstehung von diskontinuierlichen Ausscheidungen
nach Fournelle und Clark [2.4.21]  
 
 
von Ausscheidungskeimen (Abbildung 2.12b), wobei alle Keime gleichzeitig entstehen. 
Durch die weitere Korngrenzenbewegung, verbunden mit dem Wachstum der 
Ausscheidungen in Längsrichtung (Abbildung 2.12c), kommt es zur Bildung der 
diskontinuierlichen Ausscheidungsform. In der Situation wie in Abbildung 2.12d dargestellt, 
trennt die Korngrenze nun das Korn K2 von dem Korn K1*. Das K1* Korn unterscheidet sich 
insofern von dem ursprünglichen Korn K1, dass nun die Matrix an den Elementen, die zur 
Ausscheidungsbildung benötigt wurden, verarmt ist. Dieser Konzentrationsunterschied 
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zwischen den beiden Körnern wird als Triebkraft für die Korngrenzenbewegung, verbunden 
mit der Ausscheidung der η-Phase, angesehen. 
 
Ein Wachstumsmodell auf der Basis einer festen Orientierungsbeziehung zwischen Matrix 
und Ausscheidung ist das Modell von Tu und Turnbull [2.4.19]. Eine Korngrenze mit dem 
Winkel α trennt zwei Kristallite, in der Abbildung 2.13 mit K1 und K2 bezeichnet. Die 
Bildebene liegt in der (001)-Ebene. Innerhalb dieser Kristallite treten je zwei kristallografisch 
mögliche Wachstumsrichtungen (im Falle von Inconel 706 von Typ <110>) auf, in welche 
eine Platte aufgrund ihrer Orientierung mit der Matrix wachsen könnte. Die Richtungen sind 
in Abbildung 2.13 mit Pfeilen gekennzeichnet. Ausgangspunkt ist ein Keim an der 
Korngrenze (Abbildung 2.13a). Während die Stirnfläche des Keimes in der Korngrenze liegt, 
bilden sich im Korn K1 zwei Grenzflächen heraus, in Abbildung 2.13b mit A und B 
bezeichnet. A stellt die kohärente Grenzfläche der η-Phase mit der Matrix des Korns K1 dar. 
B ist eine inkohärente Grenzfläche und ist damit mobiler als die Grenzfläche A. In Abbildung 
2.13b ist die Platte gewachsen, wobei sie der Richtung im Korn K1 gefolgt ist. Beim 
Wachstum bewegt sich die Korngrenze oberhalb der Platte mit der Ausscheidung mit und 
hinterlässt eine kohärente Grenzfläche. Die linke Seite der Platte (A) liegt auf der 
Habitusebene von K1, während die rechte Seite (C) eine inkohärente Grenzschicht mit dem 
Korn K2 bildet. Die Differenz aus den Grenzflächenenergien ist die Triebkraft für die 
Korngrenzenbewegung. So wäre die inkohärente Grenzfläche gegen eine kohärente zu 
ersetzen, die Energie des Systems zu verringern. So entsteht eine η-Platte mit ihrer Stirnfläche 
in der Korngrenze. Parallel zur Korngrenzenbewegung kann sich eine zweite Platte bilden 
(Abbildung 2.13d) und es  entsteht schrittweise eine Zelle aus mehreren Ausscheidungen.  
 
 d) c) b) a) 
Abbildung 2.13: Modell der Entstehung von diskontinuierlichen Ausscheidungen an einer
Korngrenze nach Tu und Turnbull [2.4.18]. Die Bild Ebene stellt die
(001)-Ebene der Matrix dar, die Platte orientiert sich nach Korn K1. 
Eine ähnliche Erklärung des Wachstums von diskontinuierlichen Ausscheidungen wird von 
Smith gegeben [2.4.23]. Ein Keim bildet sich an der Korngrenze, wobei er mit einem der 
beiden Körner eine feste Orientierungsbeziehung hat. Dieser Keim entsteht durch die 
unterschiedliche Verteilung der Legierungselemente an der Korngrenze. Anschließend findet 
ein Wachstum des Keimes in das Korn statt, mit dem keine Orientierungsbeziehung  herrscht. 
Dort ist die Grenzfläche η/γ inkohärent und damit mobil. Die Verlängerung der Ausscheidung 
findet dann ohne Korngrenzenbewegung statt. 
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2.5 Phasenmodellierung   
 
Seit mehr als 3000 Jahren stellen die Menschen Metalllegierungen her, deren Eigenschaften 
denen von reinen Metallen oft deutlich überlegen sind. Viele extrem widerstandsfähige 
Legierungen wurden mehr oder weniger zufällig entdeckt, doch seit etwa zehn Jahren geht 
man systematisch auf die Suche. Jetzt soll der Computer helfen, neue Legierungen mit den 
gewünschten Eigenschaften zu finden [2.5.1].  
Kontinuum Mikrostruktur 
Atomistik Elektronik
Maßstab 
Elektronik 
Atomistik 
Mikrostruktur 
Kontinuum
b) a) 
Abbildung 2.14: Hierarchie des “multiscale modellings“ a) und Beispiele b), links oben
sp3 Elektronenumlaufbahn,  rechts oben Rissspitze, links unten
Mikrogefüge einer Superlegierung und rechts unten eine
Turbinenschaufel  [2.5.2] 
Pettifor in [2.5.2] zeigt die Verbindung  zwischen der Welt der Elektronen mit der Welt des 
Materialwissenschaftlers. Die Zusammenarbeit der Physiker, Chemiker und Materialforscher 
führte zur Entwicklung einer sog. “multiscale materials modelling“ Ideologie. D.h., um 
größere Systeme modellieren zu können, müssen erst einmal die Vorstufen simuliert werden. 
Gegenwärtig gibt es mehrere Simulationsprogramme (Thermocalc, Phascalc, Phacomp, 
Calphad...), welche zur Berechnung von Phasen, Phasengleichgewichten und exakten 
Phasenzusammensetzungen in der vom Nutzer angegebenen Legierung dienen und sogar 
diffusionskontrollierte Prozesse simulieren (DICTRA) [2.5.3, 2.5.4, 2.5.5] können. 
 
2.5.1 Thermo-Calc  
 
Thermo-Calc  hat seit 1981 ein weltweites Renommee als das beste System zur Berechnung 
von Phasendiagrammen in Multikomponenten-Systemen gewonnen. Es ist das einzige 
Programm, das Diagrammabschnitte mit bis zu fünf unabhängigen Variablen errechnen kann. 
Zusätzlich zur Phasenberechnung gibt aber auch andere Modellierungsmöglichkeit, wie z.B. 
Wärmetönung bei Phasenumwandlungen, Simulation bei CVD-Auftragungen, Scheil-Gulliver 
Simulationen der Erstarrung, Pourbaix-Diagramme, partielle Gasdrücke etc.  
 
Das Programm Thermo-Calc basiert auf der Thermodynamik. Die Bestimmung der 
thermodynamischen Phasengleichgewichte erfolgt unter Minimierung der freien Enthalpie G 
des Systems. Thermodynamische Daten werden in Form von Koeffizienten gespeichert, mit 
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denen die molare freie Enthalpie Gm einer Mischphase φ in Abhängigkeit von der Temperatur 
und der chemischen Zusammensetzung analytisch beschrieben wird [2.5.6].  
 ϕϕϕϕ
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m GGGG ++=  (2.5.1)  
Für eine Mischphase setzt sich die molare Freie Enthalpie in einem n-komponentigen System 
aus einem Anteil im Referenzzustand  
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Der Exzessanteil stellt die Abweichung eines Systems von dem idealen 
Gleichgewichtszustand dar und ist eine Funktion der Temperatur und der Zusammensetzung. 
Die Parameter dieser Funktion müssen aus allen verfügbaren Messungen, die den Zustand des 
thermodynamischen Gleichgewichtes im betrachteten System kennzeichnen (z.B. Messungen 
von Umwandlungstemperaturen, Aktivitäten, Dampfdrucken, Enthalpien, usw.), ausgewertet 
werden. Die Bestimmung der Parameter beruht auf der Minimierung der Quadratwurzel der 
Differenzen zwischen experimentellen und berechneten Werten. Diese Methodik der 
Auswertung wurde als „Computer Coupling of Phase Diagrams and Thermochemistry“ von 
Kaufmann [2.5.7] entwickelt und ist als CALPHAD-Metode ausführlich in der Literatur 
beschrieben [2.5.8, 2.5.9].  
 
Die Beschreibung der Funktion der freien Enthalpie G wird, jeweils von den Komponenten in 
ihren Bezugszuständen ausgehend, für binäre, ternäre und mehrkomponentige Systeme 
durchgeführt. In der Regel treten in mehrkomponentigen Systemen keine neuen Phasen auf. 
Statt dessen wird meist ein neues Element in bereis vorhandenen Phasen der Untersysteme 
gelöst. Aus diesem Grunde liefert die Verknüpfung ausgewerteter Teilsysteme oft bereits eine 
gute thermodynamische Beschreibung von höherkomponentigen kommerziellen Legierungen.  
 
Thermocalc besteht aus der thermodynamischen Software, die nur in Verbindung mit den 
Stoff-Datenbanken verwendet werden kann. Die Auswertung der Daten ist sehr 
zeitaufwendig, diese Arbeiten werden international koordiniert, um so die 
thermodynamischen Daten bestimmter Legierungsklassen systematisch zu erweitern. Für eine 
Reihe technisch relevanter Legierungsklassen stehen inzwischen zuverlässige Datenbanken 
für multikomponentige Systeme und mit unterschiedlichen Anwendungsgebieten zur 
Verfügung [2.5.10, 2.5.11]. 
 
 Dazu gehören von der Thermo-calc Gruppe: Steel database, solution database, pure element 
database...; von ThermoTech Ltd: Ni-based superalloys, Fe-Ni-database... und AEA 
Technology UK: pure radionuclides, Nuclear oxides solutions...  
 
Bei der Nutzung von den Thermotech Datenbanken werden die Berechnungsergebnisse in der 
Entwicklungsphase mit  experimentellen Ergebnissen verglichen. Sie dienen hauptsächlich  
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zur Phasenberechnung  in Legierungen; für die Ni-Basislegierungen ist es das “Ni-Data“- 
Datenbank. Allerdings werden die Gehalte verschiedener Elemente in berechneten 
Legierungen begrenzt (Tabelle 2.2).  
 
Obwohl keine numerische Begrenzungen für Fe in Ni-Legierung angegeben wird, sollte zu 
den Berechnungen der Phasen in einer Ni-Fe-Superlegierung mit hohen Fe-Anteil (wie z.B. 
Inconel 706 oder Inconel 718) besser die Fe-Ni-Datenbank verwendet werden [2.5.12, 
2.5.13]. 
Ni+Fe+Co Co Cr Ta W Mo Nb Re Hf Al Ti C N Zr 
65 25 30 15 15 10 10 10 5 7,5 5 0,3 0,1 0,1 
Tabelle 2.2: Limits für die Elementanteile in Mass% von Ni-Legierungen, die mit der 
“Ni-Data“- Datenbank von Thermotech berechnet werden konnen. 
 
2.5.2 Phascalc  
 
Das Programm Phascalc ist eine eigene Programmentwicklung des IWV (Institut für 
Werkstoffe und Verfahren der Energietechnik) im Forschungszentrum Jülich, das zur 
Berechnung des Ausscheidungsverhalten von Phasen in Nickelbasislegierungen dient. Das 
Programm basiert auf  der Löslichkeit der Legierungselemente in der Matrix und in den 
anderen Phasen. Dabei werden die Atom-%  proportional zu den Aktivitäten der Elemente 
gesetzt und gefordert, dass Gleichgewicht dann herrscht, wenn die Aktivitäten in Matrix und 
Phase gleich sind [2.5.14].     
 
Den Berechnungen im Programm PHASCALC liegen Datensätze zugrunde, die die Löslich-
keitsgrenzen wahlweise in Form maximaler stöchiometrischer Anteile oder als Aktivitäts-
koeffizienten enthalten. Für die Phasen sind dies einfache Zahlenwerte und für die Matrix-
abhängigen Löslichkeitsgrenzen der Elemente wurde nur der Einfluss der Elemente Al, Ti, Cr, 
Co, W, Mo, Nb, Ta und Fe betrachtet und eine multidimensionale lineare Regression der 
Form zugrunde gelegt: 
 
 
mFeFemTaTamNbNbmMoMo
mWWmCrCrmTiTimAlAlmAi
cccc
ccccl
lnClnClnC lnC             
lnClnClnClnCC  ln 0
⋅+⋅+⋅+⋅+
⋅+⋅+⋅+⋅+=    (2.5.1) 
 
 
 
ln lmAi- die Löslichkeitsgrenze für das Ai-Element  
 
Aus Mangel an auswertbaren Daten zur Bereitstellung der Regressionskoeffizienten Ci 
beschränkt sich z.Zt. die Berechnung der Löslichkeitsgrenzen auf die Elemente Al, Ti und Nb. 
Für C, N und B werden die Löslichkeitsgrenzen in der Matrix =0 gesetzt. 
 
Eine ähnliche lineare Regression wurde auch, mit Ausnahme der Mono-Carbide, zur 
Berechnung der Solvustemperaturen dieser Phasen ermittelt [2.5.15].  
 
Eine wesentliche Annahme bei der Berechnung der Zusammensetzung der 
Ausscheidungsphasen ist, dass ein Gleichgewicht zwischen den Aktivitäten der Elemente in 
der Matrix und in den Ausscheidungen herrscht. Da die Aktivitäten der einzelnen Elemente in 
der Legierung nicht bekannt sind, werden die stöchiometrischen Anteile der Elemente in den 
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Ausscheidungsphasen in entsprechende Atomprozente der betreffenden Elemente 
umgerechnet und den Aktivitäten in einem ersten Berechnungsschritt gleichgesetzt. Die auf 
diese Weise ermittelte vorläufige stöchiometrische Formel der Ausscheidungen wird mit Hilfe 
der in den Vorgaben festgelegten minimalen und maximalen stöchiometrischen Anteile 
korrigiert [2.5.16]. 
 
In das Model fließen weiter der Nv- und Md-Wert ein, die zur Abschätzung der Anfälligkeit 
einer Legierung für die Ausscheidung von TCP-Phasen dienen. Beide Werte berechnen sich 
für die Übergangselemente nach der einfachen Formel: 
 
    bzw.   ∑ ⋅= AiAi NvcNv ∑ ⋅= AiAi MdcMd     (2.5.2) 
Nv-Wert:   mittlere Elektronenleerstellenzahl, Kriterium für TCP-Bildung 
Md-Wert: basiert auf der Berechnung der d-Orbitalenergie (DV-Xα molekular orbital
Methode) eines Legierungselementes M bezogen auf das Basiselement X (Ni in
einer Ni-Basissuperlegierung). Diese Energie korreliert mit der Elektronegativität
und dem Atomradius des Legierungselementes und ist ein Kriterium für
TCP-Bildung [2.5.17]. 
 
Die berechneten Werte sind 
Vergleichswerte, die einem 
kritischen Wert Nvkrit bzw Mdkrit 
gegenübergestellt werden. Sind die 
Vergleichswerte größer als ihr 
kritischer Wert, so werden nach 
längerer Auslagerung TCP-Phasen 
entstehen. Sind sie umgekehrt 
deutlich niedriger, so entstehen 
keine TCP-Phasen. 
 
Das nebenstehende Bild zeigt den 
Berechnungsablauf. Die Rechnung 
verlangt die Eingabe der 
Legierungszusammensetzung (in 
Massen- oder Atom%). Phascalc 
verfügt über einen Standard-Daten-
satz, den der Benutzer jedoch auch 
als Grundlage zur Erstellung neuer 
Datensätze verwenden kann. Vor 
dem Start der Rechnung besteht die 
Möglichkeit, die berechneten 
Phasen und Temperatur zu wählen. 
Außer den Phasen, deren 
Zusammensetzung, Phasenanteil 
werden im Programm γ- und γ’-
Gitterparameter, γ/γ’-Misfit, 
Solidus-, Liquidus- und γ’-Solvus-
Temperatur sowie der Nv- und Md-
Wert  berechnet [2.5.18, 2.5.19].  
V
V
Vorgaben
V
V
Legierung
Überprüfung der Zusammen-
setzung und Festlegung von 
Regeln zur Phasenberechnung
- Liste zu berech-
 nender Phasen
- Temperatur
Berechnung der Phasen:
- Menge
-  Zusammensetzung
-  Solvustemperatur
-  Restmatrix
Berechnung von:
- Nv- und Md-Werte
-  Gitterparameter und
  γ'-Misfit
-  Solidus- und Liquidus-
  temperatur
alle
Phasen ?
nächste
Phase
nein
ja
Ausgabe:
Bildschirm, Drucker
Abbildung 2.15: Schema der Einzelrechnung mit dem 
Programm PHASCALC [2.5.14] 
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2.6 Methoden zur Gefügeuntersuchung 
 
Eine Vielzahl interessanter und technisch relevanter Materialien besteht aus zahlreichen 
morphologisch unterschiedlichen kristallinen und amorphen Strukturen. Diese Gefügeanteile 
reichen von wenigen Nanometern bis hin zu einigen Millimetern und sind statistisch über das 
Probenvolumen verteilt. Zur Aufklärung von Zusammenhängen zwischen Gefügeausbildung 
und Eigenschaften  ist die Kenntnis über vorhandene Strukturelemente z.B. Phasen, 
Verunreinigungen, Seigerungen usw. im Nanometerbereich von Bedeutung. 
 
2.6.1 Elektronenmikroskopie  
 
In den dreißiger Jahren des letzten Jahrhunderts wurden erste 
Transmissionselektronenmikroskope (TEM) und Rasterelektronenmikroskope (REM, im 
Englischen: Scanning Electron Microscope; SEM) entwickelt. Beide Methoden haben sich zu 
absolut notwendigen Untersuchungsmethoden in der Materialprüfung und -forschung 
entwickelt. Die Funktionsweise eines Elektronenmikroskops ist analog der eines 
Lichtmikroskops, nur werden statt Lichtstrahlen Elektronen verwendet. 
 
Das TEM nimmt unter den Elektronenmikroskopen eine besondere Rolle ein, da es die mit 
Abstand größte Auflösung erzielt. Durch die hohe Beschleunigungsspannung von ca. 200kV 
haben die Elektronen eine sehr kurze Wellenlänge (λ~0,0025 nm), was nach dem Abbe’schen 
Abbildungsgesetz zu einer hohen Auflösung (unter 0,2 nm mittels HRTEM- High Resolution 
Transmission Electron Microscopy) führt. Eine TEM-Probe wird zur Bilderzeugung 
durchgestrahlt und es wird das Materialvolumen (TEM ist nicht geeignet 
Oberflächentopographien zu beobachten wie im REM) der durchstrahlten Probe untersucht.  
 
Die Strahlerzeugung findet in einem Tiodensystem 
aus Kathode, Wehneltzylinder und Anode statt. Das 
zur Elektronenemission notwendige Vakuum von  
ca. 10-6 mbar wird mit einem Vakuumsystem erzeugt. 
Der Strahl wird mit Hilfe von magnetischen Linsen 
auf die Probe gebündelt, Abbildung 2.16. Auch in der 
Objektivebene werden elektromagnetischen Linsen 
zur Steuerung des Strahlengangs benutzt [2.6.1, 
2.6.2].  
 
Die im TEM durchstrahlten Objekte müssen sehr 
dünn sein, da die Wirkung des Objektes im 
wesentlichen in der elastischen und inelastischen 
Streuung der Elektronen besteht. Abbildung 2.17 
zeigt die vielfältige Wechselwirkung bei der 
Bestrahlung einer dünnen Probe mit 
hochenergetischen Elektronen. Einige der 
einfallenden Elektronen werden um einen so großen 
Winkel gestreut, dass sie z.B. auf den Polschuh 
treffen und dort absorbiert werden. Sie „fehlen“ im 
Bild, so dass stark streuende Objektstellen dunkler 
wirken. So entsteht der Streuabsorptionskontrast, d.h. 
Kontrast entsteht dort, wo es zu ungleichmäßigen 
Verteilungen der Elektronenintensität kommt. Diese 
Intensitätsunterschiede werden hervorgerufen durch: Abbildung 2.16: Schemazeichnung 
eines TEM [2.6.5]
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- Dickenunterschiede der TEM-Probe 
 
- elastische und inelastische Streuung 
der Elektronen an Defekten 
(Fehlstellen, Versetzungen, 
Stapelfehler usw.) Korngrenzen, 
Domänenwänden [2.6.3]. 
 
- Elementunterschiede 
 
Bei der konventionellen 
Hellfeldabbildungstechnik (HF; Bright 
Field, BF) wird eine zentrierte 
Objektivaperturblende verwendet, deren 
Durchmesser so klein ist, dass nur der 
Primärstrahl durchgelassen wird und die 
gebeugten Elektronen ausgefiltert 
werden.  
Abbildung 2.17: Signalerzeugung bei Bestrah-
lung einer dünnen Probe mit
hochenergetischen Elektronen
[2.6.1, 2.6.2, 2.6.3, 2.6.4] 
 
Die Intensitäten des Primärstrahls und der gebeugten Strahlen hängen von der lokalen Dicke 
der Probe und der Orientierung des Kristallgitters relativ zur Elektronen-Einfallsrichtung ab. 
Die Orientierung bestimmt dabei den Anregungsfehler.  Bei einer leicht gewölbten 
Kristallfolie ändert sich die Orientierung kontinuierlich. Ist das Kristallgitter an einer Stelle so 
ausgerichtet, dass die Bragg-Bedingung für die (hkl)-Netzebenenschar erfüllt ist, so erscheint 
diese Stelle im HF-Bild dunkler als die Umgebung. Die Elektronen werden dort gebeugt und 
von der Objektivblende ausgefiltert. Wenn die Objektivblende um einen Beugungsreflex 
zentriert wird und damit der Primärstrahl herausgefiltert wird, ersteht eine 
Dunkelfeldabbildung (DF).  
 
Moderne TEMs ermöglichen neben der Abbildung kleinster Details im nm-Bereich auch die 
Aufnahme von Beugungsdiagrammen. Durch die Kombination dieser Geräte mit 
Energiedispersive Spektrometern und Elektronen-Energieverlust-Spektrometern wird eine 
Erweiterung der verfügbaren Probeninformation erreicht [2.6.4, 2.6.5]. 
 
2.6.2 Elektronenenergieverlustspektroskopie  
 
Bewegen sich schnelle Strahlelektronen der Primärenergie E0 durch ein Objekt, so können sie 
einen Teil ∆E ihrer Energie und ihres Impulses aufgrund der Coulombwechselwirkung mit 
den geladenen Teilchen des Objektes abgeben. Die Elektronenenergieverlustspektroskopie 
(engl. EELS von Electron Energy Loss Spectroscopy) basiert auf dem Effekt.  
 
Alle Wechselwirkungen der Elektronen mit der Probe, die zu einem Energieverlust führen, 
finden sich als Intensitätsverteilung im Spektrum wieder. Ein Spektrum besteht aus 
(Abbildung 2.18): 
 
- Nullverlustbereich: (engl. zero-loss region). Da die Proben sehr dünn sind, gelangt eine 
Vielzahl von Elektronen ohne jegliche inelastische Wechselwirkung durch die Probe. 
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- Plasmon: Die Plasmonen sind 
eine kollektive Anregung des 
Elektronengases. Bei einem 
Energieverlust von etwa  
10 - 20 eV treten im Spektrum 
daher der s.g. Plasmon-peaks auf. 
Bei dickeren Proben können 
durch  Mehrfachstreuung auch 
weitere Plasmon-peaks auftreten.  
 
- Ionisationskante: In den 
Ionisationskanten liegen die 
Informationen, die für die 
mikrochemischen Analysen 
erforderlich sind. Je nach 
energetischer Lage (also Lage 
des Peaks auf der Energieverlust-
Achse des Spektrums) kann 
genau bestimmt werden, um welches chemische Element es sich handelt, sogar um 
welchen Übergang der elektronischen Struktur des Atoms es sich handelt. Aus dem 
gesamten Spektrum wird unter Berücksichtigung der für verschiedene Elemente 
unterschiedlichen Wirkungsquerschnitte das Konzentrationsverhältnis berechnet. Eine 
Ionisationskante wird um wenige eV verschoben, wenn das ionisierte Atom chemisch 
gebunden ist. Die chemische Bindung verursacht eine Verlagerung der Elektronenniveaus, 
was sich im Spektrum durch geänderte Energieverluste (Ionisationsenergieen) bemerkbar 
macht. Es ist also möglich festzustellen, welches Atom sich in welchem chemischen 
Bindungszustand (speziell für leichte Elemente wie B, C, N, O) befindet [2.6.6, 2.6.7]. 
  Abbildung 2.18: Typisches EELS- Spektrum am 
Beispiel Nickeloxid; Aus 
Übersichtsgründen ist die 
Ionisationskante (gelber 
Bereich) 1000-fach vergrößert 
Ionisationskante 
1000-fach vergrößert
Energieverlust [eV] 
Nullverlustbereich
Plasmon 
 
Selektorspalt
Elektronenstrahl 
Eingangsblende
CCD Kamera magnetisches Prisma 
Probe
 
Abbildung 2.19: Aufbau des GATAN- Spektrometers [2.6.8] 
 
Das EELS Spektrometer befindet sich am Ende der optischen Achse des 
Transmissionselektronenmikroskops (unter dem Mikroskoppult). Der Elektronenstrahl 
gelangt nach der Wechselwirkung mit der Probe durch eine wählbare Eingangsblende in das 
Spektrometer (Abbildung 2.19). Der Strahl läuft durch ein magnetisches 90°-Prisma welches 
den Strahl dispergiert. Bei Verwendung eines Selektorspaltes und eines nachgeschalteten 
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Linsensystems lässt sich eine Abbildung allein mit dem selektierten Elektronenenergiebereich 
erzeugen (Energiefilter), womit sich insbesondere Elementverteilungsbilder erzeugen lassen. 
[2.6.8].  
 
2.6.3 Energiedispersive Röntgenanalytik- Energy Dispersive X-Ray (EDX) 
 
EDX ist ein Verfahren, das zur Analyse der oberflächennahen Bereiche von Festkörpern oder 
zur Charakterisierung von dünnen Schichten eingesetzt wird. Bei dem EDX-Verfahren 
emittiert die zu untersuchende Probe, welche mit energiereichen Primärelektronen bestrahlt 
wird, charakteristische Röntgenstrahlung. Die Primärelektronen stoßen Elektronen aus 
kernnahen Schalen der Probenatome heraus. In die entstandenen Lücken fallen Elektronen aus 
weiter vom Atomkern entfernt liegenden Elektronenschalen. Die Energiedifferenz zwischen 
den beiden hierbei beteiligten Elektronenschalen (∆E=E2-E1=h.ν) kann als Konkurrenzprozess 
zur Auger-Ionisation auch als Röntgenstrahlungen emittiert werden, die für jedes Element 
charakteristische Energien aufweisen. Die Auswertung der im Röntgenspektrum enthaltenen 
Spektrallinien erlaubt es, die Elementzusammensetzung der Probe zu identifizieren und über 
die Intensität auch zu quantifizieren. Hierzu wird die Röntgenstrahlung hinsichtlich ihrer 
Energie analysiert und die 
jeweilige Intensität der 
Spektrallinien gemessen [2.6.9]. 
 
Die Informationstiefe des 
Verfahrens (µm-abhängig von der 
Energie der Primärstrahlung) liegt 
dabei wesentlich höher als bei 
elektronen- und massen-
spektrometrischen Verfahren (nm). 
 
EDX ist zu einer sehr häufig 
genutzten Analysenmethode 
geworden und wird heutzutage als 
eine Standartausstattung mit einem 
REM bzw. TEM kombiniert. 
Durch die Rasterung eines fein 
fokussierten Primärelektronen-
strahls kann so eine 
Elementverteilung (Mapping) in 
der Probe mit hoher Ortsauflösung erstellt werden. Die EDX-Mappings der Elemente können 
zusammen (Abbildung 2.20) oder als Einzelbilder dargestellt werden. Bei der EDX-Methode 
ist der Nachweis aller chemischen Elemente mit Ordnungszahlen  
Z >= 5 (Bor) möglich [2.6.10].  
Abbildung 2.20: Kombination der Falschfarbdar-
stellung der Elemente: rot: Fe,
grün: S, blau: Ca, gelb: Pyrit mit
den Strukturbild von [2.6.10] 
 
 
2.6.4 Neutronenkleinwinkelstreuung 
 
NKWS- Neutronenkleinwinkelstreuung (engl. SANS, Small Angle Neutron Scattering) ist zur 
Charakterisierung von Matrixinhomogenitäten in metallischen und keramischen Werkstoffen 
geeignet und liefert eine spezielle Möglichkeit zur Beschreibung von Phasen- und 
Clusterverteilung, Strukturbildungs- und –umwandlungsprozessen, Defektstrukturen, 
Grenzlächen, z.B. zwischen Poren und fester Matrix usw. [2.6.11, 2.6.12]. 
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Die NKWS ist eine zerstörungsfreie Methode, welche Aussagen zu Strukturen im 
Größenbereich von wenigen Nanometern bis hin zu einigen Mikrometern liefert. Diese 
Methode benötigt keine speziellen Probenpräparationsprozeduren, welche die zu 
untersuchenden Mikrostrukturbestandteile signifikant beeinflussen und ist unabhängig von 
der Qualität von Bruchflächen und lokalen Schwankungen [2.6.15]. Eine Wiederholung der 
Messung an ein und derselben Probe ist demzufolge möglich. Ein weiterer Vorteil bei der 
Nutzung von thermischen Neutronen ist, dass diese von den meisten Materialien im Vergleich 
zu elektromagnetischer Strahlung im durchstrahlten Probenvolumen gering absorbiert werden. 
Dieses führt dazu, dass Untersuchungen mittels thermischer Neutronen grundsätzlich über das 
Probenvolumen (viel größeres Volumen  im Vergleich zur TEM-Folie) gemittelte Aussagen 
erbringen, allerdings kein Abbild der Struktur erzeugen. 
2Θ
Abbildung 2.21: Beschreibung des Messprinzips von KWNS. Der Streuvektor q ist definiert
als die Differenz zwischen dem Wellenzahlvektor der gestreuten Welle kf
(in Richtung des gestreuten Neutrons) und dem Wellenzahlvektor der
einfallenden Welle ki (in Richtung des Primährestrahls der Neutronen)
[2.6.13, 2.6.14] 
kf 
ki
ki 
q
kf     − =q
Detektor 
thermischer
Neutronen 
Primärstrahl 
Richtung der 
gesteuerten Neutronen ProbeNeutronen- 
quelle 
 
Mit der NKWS wird die elastische Streuung in einem Winkelbereich um den transmittierten 
Strahl untersucht. Die gestreute Intensität in Abhängigkeit vom Streuvektor q wird 
beschrieben durch den makroskopischen Wirkungsquerschnitt. 
 
(2.6.1) 
 
 
( ) ( ) Cdq
d
d
qI ⋅⋅Ω=
∑
mit 
Ω
∑
d
d  als makroskopischen Wirkungsquerschnitt, d als Probendicke und C als 
Materialkonstante.  
 
Für die einfache Auswertung der NKWS-Spektren wird von einem Modell verdünnte 
Teilchen ausgegangen. In diesem Modell werden kugelförmige nicht untereinander 
wechselwirkende Teilchen in einer homogenen Matrix angenommen. Zwischen den 
ausgeschiedenen Teilchen und der Matrix besteht ein Streulängenkontrast [2.6.16].  
 
Der Formfaktor für kugelförmige Teilchen ist dann: 
 
( ) ( ) ( )( )3
cossin3
qR
qRqRqRqF −= (2.6.2) 
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Nach Guinier [2.6.17, 2.6.18] kann man für kleine Streuvektoren diesen Formfaktor in eine 
Reihe entwickeln. 
( ) 

−= 222
3
1exp GRqqF              qR<1,2                                                                           (2.6.3) 
Der Radius RG ist dabei ein von der Teilchenform unabhängiger Wert. Für kugelförmige 
Teilchen gilt: 
 
(2.6.4) 
 
Um den Guinier-Radius zu bestimmen, trägt man ln(d∑/dΩ) über q2 im  Guiner-Plot auf. Für 
den Gültigkeitsbereich qR<1,2 ergibt sich dann eine Gerade, die mit –1/3RG2 abfällt. Die 
Streuung für q=0 liefert direkt aus der Formel die Teilchenzahldichte ηp=Np/V, und der 
Volumenanteil der ausgeschiedenen Teilchen ist dann f=ηpVp. 
GK RR 3
5=
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3 EXPERIMENTE  
 
 
Diese Arbeit ist Teil des DFG (Deutsche Forschungsgemeinschaft)-Projektes DT5, das sich 
mit der Legierungsentwicklung von Turbinenrotoren für Dampfturbinen mit 
Arbeitstemperaturen über 700°C beschäftig. Das DT5-Projekt ist inzwischen abgeschlossen 
und bestand aus zwei Phasen. In der ersten Phase wurden drei Modellwerkstoffe (drei  
Ni-Basis Superlegierungen mit unterschiedlichen Härtungsmechanismen: Inconel 617,  
Inconel 706 und Waspaloy), auf ihre Warmfestigkeit, Langzeitgefügestabilität, 
Herstellbarkeit, Defekt-Toleranz und Umgebungsbeständigkeit gründlich untersucht. Mit 
Hilfe der experimentellen Ergebnisse aus der ersten Phase wurden in der zweiten Phase zwei 
neue Legierungen DT706 (auf Basis des Inconel 706) und DT750 (auf Basis des Waspaloy) 
entwickelt und systematisch untersucht. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
In Abbildung 3.1 ist die Struktur des DT5-Projektes (Projektpartner und Aufgabenverteilung) 
schematisch dargestellt. Die Aufgaben des IWV-2, also auch dieser Arbeit, war die 
Interpretation der Gefügevorgänge unter starker Berücksichtigung  der TEM-Analysen  
gerichtet.  
 
3.1 Versuchswerkstoffe und Wärmebehandlungen  
 
Gegenstand der Untersuchungen im DT5-Projekt waren die Ni-Basisschmiedewerkstoffe 
Inconel 617, Inconel 706 und Waspaloy, die als modellhafte Werkstoffe stellvertretend für 
jeweils ganze Werkstoffklassen mit unterschiedlichen Härtungsmechanismen ausgewählt 
worden waren. Tabelle 3.1 zeigt die chemische Zusammensetzung der untersuchten 
Legierungen.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Ni Fe Cr Nb Ti Al Co Mo C B N 
Inconel 617 Bal. 0,5 22,0 - 0,55 1,11 12,9 9,05 0,06 0,001 - 
Waspaloy Bal. 0,57 19,35 0,01 3,13 1,22 14,0 4,52 0,033 0,005 0,003 
DT750 Bal. 0,61 19,31 1,51 1,49 1,34 13,97 4,39 0,027 0,005 0,014 
Inconel 706 Bal. 37,05 15,65 2,98 1,54 0,26 0,05 - 0,008 <0,0005 - 
DT 706 Bal. 22,2 17,7 3,0 1,93 0,55 - - 0,01 - - 
 
Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Legierungen in Massen-% 
 
Abbildung 3.1: Partner und Aufgaben im DT-5 Projekt  
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Inconel 617 ist ein mischkristallgehärteter Werkstoff, zusätzlich durch Carbide verfestig. Er 
lässt sich gut umschmelzen, und es besteht keine Gefahr einer Frecklebildung. 
Sein schlechtes Umformvermögen und sein schlechter Kriechrisswiderstand im 
Langzeiteinsatz führte zur Beendigung der Arbeiten an diesem Werkstoff. Diese Arbeit ist 
daher auf Inconel 706 und Waspaloy und auf die im Rahmen des Projektes entwickelten 
Modifikationen DT 706 (Modifikation des Werkstoff Inconel 706) und DT 750 (Modifikation 
der Waspaloy Legierung) fokussiert.  
 
3.1.1 Inconel 706 und Modifikation DT 706 
 
Studien der International Nickel Company (INCO) in den fünfziger Jahren zielten darauf, den 
Einfluss von Cr, Mo, Nb, Al und Ti auf die Festigkeit von Nickel-Eisen-Basis-Legierung zu 
ermitteln. Ursprünglich sollte eine 
Legierung als Hochdruckrohrwerkstoff für 
Dampfkraftwerke entwickelt werden. Im 
Laufe der Untersuchungen wurden die 
festigkeitssteigernden Wirkungen von 
Molybdän und Niob im Zusammenspiel mit 
Nickel entdeckt, was zu den neuen 
Legierungen Inconel 625 und Inconel 718 
führte. 1972 entstand Inconel 706 als 
Weiterentwicklung der Legierung 
Inconel 718 [3.1]. 
 
Inconel 706 ist eine Nickel-Eisen-Basis-
Superlegierung, die mit kohärenter γ’ und 
semikohärenter γ’’-Phase ausscheidungs-
gehärtet ist. Zudem können sich in der 
Legierung Carbide beziehungsweise 
Carbonitride und Laves Phasen befinden. 
Weiterer Bestandteil der Mikrostruktur 
(abhängig von der  Wärmebehandlung) ist 
die η-Phase, welche einen günstigen 
Einfluss auf die Kriechrisseigenschaften der Legierung hat, sofern sie in zellularer Form 
entlang der Korngrenze vorliegt (Abbildung 3.2) [3.2]. 
      Abbildung 3.2: Zellulare Form der η-Phase 
                                an der Korngrenze [3.2]  
 
 b a
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 3.3: Wärmebehandlungen für Inconel 706. Ohne (a) und
mit (b)  η-Phase im Gefüge.  
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Die für diesen Werkstoff übliche Wärmebehandlung ist in Abbildung 3.3a dargestellt. Diese  
besteht grundsätzlich aus einer Lösungs- und einer Ausscheidungsglühung. Nach dem 
Lösungsglühen bei 980 °C/2 h wird an Luft bis auf Raumtemperatur  abgekühlt 
(Geschwindigkeit der Abkühlung ~ 25K/min). Der nächste Schritt ist eine 
Zweistufenausscheidungsglühung (720 °C/8 h und 620 °C/8 h). Das Mikrogefüge nach dieser 
Wärmebehandlung besteht nur aus einer γ-Matrix verfestigt mit γ’- und γ’’-Ausscheidungen.  
In dem Zustand hat der Werkstoff sehr günstige mechanische Eigenschaften und hohe 
Langzeitstabilität bis etwa 620 °C, jedoch ein sehr schlechtes Kriechrissverhalten bei 
Arbeitstemperaturen von etwa 700 °C [3.3, 3.4, 3.5]. 
 
Um die Kriechrisseigenschaften  zu verbessern, wurde als zusätzliche Stufe eine 
Stabilisierungsglühung nach der Lösungsglühung angefügt (Abbildung 3.3b). In der Literatur 
wird dieser Typ von Wärmebehandlung auch als dreistufige Wärmebehandlung bezeichnet.  
Die Stabilisierungsglühung bewirkt vor der γ’- und γ’’-Ausscheidung die Bildung der η-Phase 
an den Korngrenzen. Hier bestehen zwei Abkühlungsmöglichkeiten. Die erste Möglichkeit ist 
nach der Lösungsglühung (980 °C/3 h) bis auf Raumtemperatur abzukühlen, was die 
Ausscheidung von γ’- und γ’’-Phase verursacht und danach eine Stabilisierungsglühung bei 
820 °C/10 h vorzunehmen, wobei sich die η-Phase bildet. Die zweite Möglichkeit vermeidet 
die Ausscheidung von γ’ und γ’’ 
beim Abkühlen, deswegen bildet 
sich zuerst die η-Phase und danach 
die γ’- und γ’’-Phase beim 
Abkühlen nach der 
Stabilisierungsglühung. In diesem 
Zustand (Abbildung 3.4) zeigt die 
Legierung Inconel 706 B durch die 
zellulare η-Phase an den 
Korngrenzen erheblich 
verbessertes Kriechriss-
wachstumsverhalten im 
Temperaturintervall 650-750 °C 
[3.6] gegenüber der Variante 
Inconel 706 A.   
 
Die erste Phase des Projektes zeigte, dass das Gefüge der Legierung nur bis 620 °C stabil ist 
(Abbildung 3.5). Während der Auslagerungen im Temperaturbereich 650 bis 750 °C kam es 
nach wenigen tausend Stunden  zu 
Änderungen im Mikrogefüge, 
namentlich zur Umwandlung der γ’- und 
γ’’-Phasen zu großen semikohärenten η-
Platten [3.5]. Dieser Nachteil des 
Werkstoffs führte zur Entwicklung einer 
neuen Variante (bezeichnet DT 706). 
Mit Hilfe thermodynamischer 
Berechnungsprogramme wurde eine 
abweichende chemische Zusammen-
setzung mit dem Ziel festgelegt, die 
Vorzüge von Inconel 706 bezüglich 
Umschmelz- und Schmiedbarkeit 
weiterhin zu gewährleisten, eine 
Inconel 706 A 
Inconel 706 B 
KI [MPa√m] 
Abbildung 3.4: Kriechrisswachstum von Inconel 706 
A und B bei 700 °C [3.4] 
Abbildung 3.5: ZTA-Diagramm des Werk-
stoff Inconel 706 [3.5] 
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ausreichende Stabilisierung der Korngrenzen durch η-Ausscheidungen sicherzustellen und 
eine Verbesserung der Strukturstabilität und der Kriechfestigkeit zu erreichen. Dabei wurden 
in der chemischen Zusammensetzung folgende Änderungen vorgenommen: 
• leichte Erhörung des Al-Gehalts zur Verbesserung der Stabilität der γ’-Phase.   
• Erhörung des Ti-Anteils, welcher die η-Phase an den Korngrenzen und die γ’-Phase 
stabilisiert. 
• Reduzierung des Fe-Anteils zur Stabilisierung der  η-Phase an den Korngrenzen und  zur 
Vermeidung der η-Bildung im Korninnern und um die γ’’-Ausscheidung nach der 
Wärmebehandlung zu unterdrücken. 
• Erhöhung des Cr-Gehalts, was die Oxidation- und Korrosionsbeständigkeit verbessert soll. 
 
Die Erhöhung des Al-Gehalts stabilisierte die γ’-Phase und führte darüber hinaus zur 
Erhöhung der γ’-Solvustemperatur. Daher wurde auch die Wärmebehandlung modifiziert 
(Abbildung 3.6) und die η-Stabilisierung wurde zu höheren Temperaturen angehoben.  
 
3.1.2 Waspaloy und Modifikation DT 750 
 
Waspaloy ist eine γ’-gehärtete Nickelbasissuperlegierung, die in der modernen Gas- und 
Dampfturbinentechnik eine bedeutende Rolle erlangt hat, weil die Eigenschaften über die Art 
der Wärmebehandlung sehr stark beeinflusst werden können. Derzeit findet die Legierung 
eine breite Anwendung, sowohl in rotierenden als auch in nicht rotierenden Bauteilen von 
Gasturbinen [3.7].  
 
Die Ergebnisse der Bewertung aus der ersten Projektphase sind in der Tabelle 3.3 erfast. Sie 
zeigen, dass die Legierung Waspaloy sowohl sehr gute Langzeitstabilität und mechanische 
Eigenschaften aufweist und einen guten Kriechrisswiderstand besitzt [3.8, 3.9].  
 
 
Ni Fe Cr Nb Ti Al Co Mo C B N 
Inconel 706 Bal. 37,05 15,65 2,98 1,54 0,26 0,05 - 0,008 <0,0005 - 
DT 706 Bal. 22,2 17,7 3,0 1,93 0,55 - - 0,01 - - 
 
Tabelle 3.2: Chemische Zusammensetzung der Ausgangslegierung Inconel 706 und der 
Modifikation DT 706 in Massen-% 
 
Abbildung 3.6: Wärmebehandlung mit η-Phasenausscheidung an den Korngrenzen (a) 
für Inconel 706 und (b) für DT706.  
 a 
 b 
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Umschmelz-
verhalten 
Schmied-
barkeit 
Kriech-
festigkeit 
Gefüge-
stabilität 
Kriechriss-
widerstand 
- 0 + + + 
Tabelle 3.3: Zusammenfassung   der   Ergebnisse aus  der  ersten  Phase des DT-5 
Projektes für Waspaloy („+“: gut; „0“: akzeptabel; „-“: ungenügend) 
 
Allerdings haben Ti-reiche Legierungen eine Neigung zur Frecklebildung 
(Makroseigerungen) beim Umschmelzen, was zur Zeit den Durchmesser der 
Umschmelzblöcke limitiert. Für Superlegierungen mit hohen γ’-Volumenanteil ist das 
optimale Temperaturfenster zum Schmieden zwischen der γ’- Solvustemperatur  und der  
Solidustemperatur sehr schmal und die Solidustemperatur darf  beim Schmieden der 
Legierungen nicht überschritten werden. Deshalb werden die Legierungen im γ+γ’ Bereich 
geschmiedet, wozu hohe Verformungskräfte während des Schmiedeprozesses notwendig sind.  
Das Mikrogefüge von Waspaloy und die Standardwärmebehandlung sind in Abbildung 3.7 
dargestellt.  
Abbildung 3.7: Standardwärmebehandlung von Waspaloy (links) und
typisches Mikrogefüge nach der Wärmebehandlung (rechts) 
 
Die Standardwärmebehandlung besteht aus Lösungsglühung bei 1080 °C über 4 h, gefolgt 
von  einer Zweistufenausscheidungsglühung (2 h bei 850 °C und 16 h bei 760 °C). Das 
Ergebnis  nach dieser Wärmebehandlung ist ein bimodales Mikrogefüge. Das bedeutet, dass 
das Mikrogefüge aus großen, primären  γ’p–Teilchen mit einem Volumenanteil von etwa  
18 Vol.% und etwa 5 Vol.% kleinen, sekundären γ’s-Teilchen besteht. Außerdem befinden 
sich in der Legierung globulare M23C6-Carbide an den Korngrenzen, die die Kriech- und 
Kriechrisseigenschaften verbessern. Abhängig vom N- und C-Gehalt werden auch MC- und 
M(C,N)-Ausscheidungen gefunden [3.10, 3.11]. 
 
Um die Frecklebildung zu vermeiden und die Herstellbarkeit großer Blöcke zu ermöglichen, 
wurde mit Hilfe der genannten Berechnungsprogramme der neue Werkstoff DT750 als 
Modifikation von Waspaloy entwickelt. Wie aus Abbildung 3.8 deutlich wird, weist von den 
im Projekt untersuchten Legierungen nur Waspaloy eine positive Freckle-Zahl auf. 
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Die Freckle-Zahl ist eine 
numerische Größe, die die Neigung 
zur Makroseigerung charakterisiert. 
Eine positive Freckle-Zahl bedeutet, 
dass bei der berechneten Legierung 
eine Gefahr von Frecklebildung in 
großen Umschmelzblöcken besteht.    
Um Freckles zu vermeiden,  muss 
der Ti-Anteil abgesenkt werden, da 
Ti als leichtes Element eine stärkere 
Neigung zur Seigerung zeigt. 
Allerdings bewirkt, die Absenkung 
des Ti-Gehalt auch eine drastische 
Reduzierung des γ’-Anteils, 
weshalb Ti in der Legierung durch 
andere Substituenten für γ’ ersetzt 
werden muss.  
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Abbildung 3.8: Freckle Zahlen aller im Projekt
untersuchten Legierungen,
berechnet mit dem
Einheitszellenmodell [3.12] 
 
 
Die erste Möglichkeit ist, Ti durch Mo zu ersetzen, was aber zu einer Erhöhung der Festigkeit 
bei Schmiedetemperatur führt. Andere Elemente, die in Frage kommen, sind Ta und Nb. Da 
Nb preislich etwa zehnmal günstiger als Ta ist, wurde es als Substituent für die Legierung  
DT 750 verwendet (Tabelle 3.4). Ti wurde also teilweise durch Nb und Al ersetzt. Die 
Rechnungen mittels Thermo-Calc haben gezeigt, dass DT 750 einen geringeren  
γ’-Volumenanteil im Vergleich zu Waspaloy haben wird. Bei der hohen Kriechfestigkeit 
spielte die Absenkung des γ’-Anteils keine große Rolle, sondern es überwog die Möglichkeit, 
große Umschmelzblöcke herzustellen (zur Verbesserung des Umschmelzverhaltens). 
 
 Ni Fe Cr Nb Ti Al Co Mo C B N 
Waspaloy Bal. 0,57 19,35 0,01 3,13 1,22 14,0 4,52 0,033 0,005 0,003
DT750 Bal. 0,61 19,31 1,51 1,49 1,34 13,97 4,39 0,027 0,005 0,014
Tabelle 3.4: Chemische Zusammensetzung der Legierung Waspaloy und der
Modifikation DT 750 in Massen-% 
 
Für die DT 750 Legierung und für die angestrebte Anwendungstemperatur wurde die 
Standardwärmebehandlung mit der zweistufigen Ausscheidungsglühung nicht mehr 
angewendet, da nach einigen tausend Stunden die Kriecheigenschaften von Waspaloy mit 
bimodaler γ’-Verteilung nahezu denen mit monomodalem Ausgangsmikrogefüge 
entsprechen. Grund ist die Auflösung des sekundären γ’s bei  700 °C. Die neue 
Wärmebehandlung ist zudem auch ,,ökonomisch“ günstiger (Abbildung 3.9). 
 
Die modifizierte und vereinfachte Wärmebehandlung von DT750 besteht aus Lösungsglühen 
bei 1080 °C/4 h, Abkühlung im Ofen bis auf 800 °C und anschließender 
Ausscheidungsglühung über 16 h bei 800 °C. Die Matrix von DT 750 im wärmebehandelten 
Zustand ist mit γ’-Phase ausscheidungsgehärtet, die eine monomodale Größenverteilung 
aufweist.   
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Abbildung 3.9: Wärmebehandlung von DT 750 (links) und monomodales Mikrogefüge 
nach der Wärmebehandlung (rechts) 
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3.2 Untersuchungsmethoden und Probenpräparation 
 
3.2.1 Auslagerungsversuche 
 
Zur Untersuchung der Langzeitstabilität des Mikrogefüges wurden Auslagerungsversuche bei 
Temperaturen von 700 und 750 °C mit 200, 500, 1000 und 5000 h für die beiden 
Versuchswerkstoffe DT 706 und DT 750 (an der Charge 001-die als Vorserie zur Feststellung 
der chemischen Zusammensetzung und Wärmebehandlung diente und an der danach 
gefertigten Charge 844) durchgeführt (Tabelle 3.5). Die Auslagerung bei 750 °C über 5000 h 
sollte bei der Gültigkeit des Larson-Miller Parameters PLM= T (22+log t).10-3 (T-Temperatur 
[K], t-Zeit [h]) den “middle-of-life“-Gefügezustand einer zukünftigen Dampfturbine  
(100 000 stunden bei 700 °C Arbeitstemperatur) simuliert.  
 
Die thermischen Auslagerungen wurden an kleinen Proben in Auslagerungsöfen an Luft 
durchgeführt. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Tabelle 3.5: Auslagerungsplan der durchgeführten Alterungsexperimente bei 700 und 750°C.
 
3.2.2 Gefügeuntersuchungen und Probenpräparation  
 
Die Gefügeuntersuchungen erfolgten mittels Metallographie einschließlich Lichtmikroskopie 
(LM), Härtemessungen, Raster- und Transmissionselektronen-Mikroskopie. Der Schwerpunkt 
lag bei den elektronen-optischen Untersuchungsmethoden.  
 
Lichtmikroskopie    
Proben für die LM-Untersuchungen wurden nach dem Einbetten, Schleifen und Polieren 
abhängig vom Werkstoff und Zustand chemisch oder elektrolytisch geätzt. Um die 
Carbidverteilung zu beobachten, wurden die Proben auch im ungeätzten Zustand und/oder 
nach “Karbidätzung“ untersucht. Die Bestimmung der Korngröße wurde nach der deutschen 
Norm DIN 50601 (Ermittlung der Ferrit- oder Austenitkorngröße von Stahl und 
Eisenwerkstoffen) und die Härtemessungen nach Vickers an den polierten Proben nach der 
deutschen Norm DIN EN ISO 6507-1 (Härteprüfung nach Vickers Teil1: Prüfverfahren) mit 
einer Prüflast von 100 N vorgenommen. 
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Rasterelektronenmikroskopie  
Für die Oberflächenanalysen kamen die zwei Rasterelektronenmikroskope  
LEO 440-"Stereoscan" und LEO1530-"Gemini" zum Einsatz. Die Untersuchungen erfolgten 
mittels Sekundärelektronen-Detektor (SE) bei einer Beschleunigungsspannung  von 20kV. 
Chemisch abweichende Phasen wurden mit dem Rückstreuelektronen-Detektor (RS) 
abgebildet. Mit dem OXFORD EDX-System Inca Energy 3000 erfolgte die Bestimmung der 
Phasen und Oxidationsprodukte. Aufgrund einer Genauigkeit von einigen Prozent konnten 
mit EDX auch quantitative Ergebnisse erhalten werden.  
 
Die Proben für die REM- Untersuchungen wurden wie die metallographischen Proben im 
ungeätzten und geätzten Zustand verwendet. Für Untersuchungen der 
Bruchflächenmorphologie nach Zug-, Kriech- und Kriechrisswachstumsversuchen wurden die 
Proben in einem Ultraschallbad gereinigt. 
 
Transmissionselektronenmikroskopie 
Die TEM- Untersuchungen wurden vorwiegend mit einem PHILIPS CM200 Mikroskop mit 
LaB6-Kathode bei einer Beschleunigungsspannung von 200 kV durchgeführt. Dieses Gerät ist 
mit einem EDX- Analysesystem Oxford INCA TEM und GATAN- Energiefilter (GIF) für 
EELS und ESI ausgestattet. Zur Untersuchung des Gefüges wurden Einfach- und 
Doppelkipphalter aus Beryllium verwendet. Teilweise wurden die Untersuchungen mit dem 
JEM 200 CX der Fa. JEOL durchgeführt, woran ein Tracor Northern EDX-System 
angeschlossen war.  
 
Für die TEM-Untersuchungen wurden „Extraction  double-replicas“ und Durchstrahlungs-
Folien nach konventioneller Methode wie auch Lamellen mittels “Focused Ion Beam Cutting“ 
(FIB) mit der  Cross Beam der Firma LEO (heute Carl Zeiss NTS) 1540XB mit einer 30kV 
Galium-Quelle  hergestellt.  
 
Nach der konventionellen Vorbereitung der Folien wurden 1 mm dicke Platten gesägt und 
mechanisch Schritt für Schritt bis auf 50-70 µm vorgedünnt und Scheiben mit  3 mm ∅ 
ausgestanzt, die anschließend im TENUPOL-Jetpolischer elektrolytisch von beiden Seiten bis 
zur Perforation poliert wurden. Als Elektrolyt wurde eine Mischung aus 66 ml Perchlorsäure, 
620 ml Ethanol und 310 ml Butylglycol verwendet. Das Polieren erfolgte bei einer 
Temperatur von –5 °C, bei kleinster Durchflussrate und bei einer Spannung von 23 bis 24 V 
für Waspaloy und DT 750 und 26 bis 27 V für Inconel 706 und DT 706. 
 
An dieser Stelle sei darauf verwiesen, dass die FIB-Anlage im Prinzip wie ein 
Rasterelektronenmikroskop aufgebaut ist und für die Anwendung mit einem REM integriert 
ist. Unter 54° zur Elektronenquelle befindet sich eine Flüssigmetallionenquelle (Gallium), die 
den Ionenstrahl emittiert, der dann auf die zu bearbeitende Probe gerichtet fokussiert wird. 
Bei der FIB-Schnitt-Technik war keine mechanische Vorpräparation notwendig, jedoch 
wurden nach den Auslagerungsversuchen Oxidations-produkte mechanisch entfernt.  
 
Vor dem Schneiden mit dem Ionenstrahl wurde die Stelle, an der die Lamelle entnommen 
werden sollte, mit einer Deckschicht aus Wolfram oder Platin beschichtet, um die Oberfläche 
zu schützen (Abbildung 3.10). Danach wurde von beiden Seiten der Lamelle das Material mit 
stufenweise verringerten Strahlströmen (20 nA oder 10 nA→ 2 nA) abgetragen und danach 
die Lamellenwand beidseitig mit geringerem Strom (200 pA → 50 pA) poliert (Abbildung 3.6 
links unten). Die fertige Lamelle  mit einer von Dicke ca. 80 nm wurde schließlich an allen 
Seiten mit dem Ionenstrahl freigeschnitten (auf dem Bild rechts unten dargestellt), und mit 
Hilfe eines Manipulators, einer feinen elektrostatisch aufgeladenen Glasnadel unter einem 
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optischen Mikroskop bei 1000x 
Vergrößerung  entnommen, und auf 
einem TEM- Probenträger abgelegt.  
 
Für die Phasenvolumenbestimmung 
wurde die TEM-Foliendicke mit der 
“Hütchen Methode“  ermittelt. Bei 
dieser Methode wird der 
Elektronenstrahl auf einer 
gemessenen Stelle fokussiert und 
eine genügend lange Zeit gehalten. 
Unter der Elektroneneinwirkung 
entstehen an den beiden Seiten  der 
TEM-Folie “Hütchen“ aus C (der 
aus den in Vakuum verbliebenen 
“Gasverschmutzungen“ herkommt). 
Danach wird die Probe um einen 
Winkel α gekippt, so dass sich die 
beiden  “Hütchen“ im Bild nicht überlappen. Der Abstand a zwischen “Hütchen“-Mitten und 
der Winkel α ergeben dann die Dicke t der TEM-Folie (t=a/sin α für α>0 ). 
TEM-Lamelle 
Abbildung 3.10: Beispiel der Lamellepräparation
mit der FIB-Metode  [3.14] 
 
Die „Extraction double-replicas“ wurden nach [3.13] vorbereitet. Die mechanisch 
vorgedünnten Proben (Dicke~50 µm) wurden in VA-Beize leicht geätzt und von beiden 
Seiten in einer Sputteranlage mit Kohlenstoff  beschichtet, die Matrix der Proben in 10 % 
Bromlösung in Ethanol aufgelöst und damit die in der Metallfolie enthaltenen 
Ausscheidungen zwischen den Kohlenstoffschichten eingeschlossen. 
 
 
3.2.3 Bildanalyse- Verfahren 
 
Mit dem interaktiven Bildanalysesystem KS 400 der Fa. Carl Zeiss wurde das γ’-Volumen 
und die Größenverteilung der γ’-Phase in den Legierungen nach Wärmebehandlung und nach 
Auslagerungen an Hand von TEM- und REM-Aufnahmen gemessen. Ebenso wurden auch die 
Korngrößeverteilung und das Verformungsverhalten der Körner  bei Schmiedensimulationen 
an Hand von Lichtmikroskopieaufnahmen ermittelt.  
 
Alle TEM-, REM- und Lichtmikroskopiebilder mussten zunächst vergrößert, auf 
Transparentfolien nachgezeichnet (Bilder weisen mitunter geringe Kontraste auf) und 
gescannt werden, bevor die γ’-Ausscheidungen bzw. Korngrenzen vom Bildanalyseprogramm 
richtig unterschieden werden konnten. 
 
Zur Quantifizierung der Teilchengrößen wurden mittlere Teilchendurchmesser aus den 
gemessenen Teilchenquerschnitten errechnet und zugleich bei nicht angenähert sphärischen 
Teilchen das Längenverhältnis aus größter zu kleinster Achse (fereratio) bestimmt um das 
Wachstum von Teilchen in bevorzugten Richtungen zu erfassen.  
 
Im Fall der Bildanalyse der verformten Körner wurden mittlere Korngröße und fereratio 
(Amin/Amax, wobei Amin minimaler Korndurchmesser und  Amax maximaler Korndurchmesser 
sind) bestimmt, was eine Verlängerung der verformten  Körner in einer Vorzugrichtung 
charakterisiert.  
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3.2.4 Kleinwinkelneutronenstreuung 
 
Zur γ’-Teilchengröße in größeren Probenvolumen als solchen, die mit dem Elektronenstrahl 
im TEM durchstrahlbar sind, wurden SANS-Analysen am Paul Scherrer Institut (PSI) in 
Villingen in der Schweiz, an der SINQ (Swiss Spallation Neutron Source)-SANS2 Anlage 
durchgeführt. SINQ ist eine ununterbrochen kalte Neutronenquelle mit einem Fluss von 
ungefähr 1014 n.cm-2.s-1. Die Daten wurden durch einen 2D positionsempfindlichen Detektor 
mit einem Abstand zur  Probe von ungefähr 16 m und einem λ= 12,0 Å aufgenommen. 
 
Die KWNS-Messungen wurden gleich nach Oxidentfernung an plattenförmigen Proben (1 cm 
x 1 cm x 1 mm) durchgeführt.   
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4 ERGEBNISSE UND DISKUSSION 
 
An beiden untersuchten Werkstoffen DT 706 und DT 750 wurden Gefügeuntersuchungen 
mittels Lichtmikroskopie, REM und TEM an unter Laborbedingungen hergestellten 
Versuchwerkstoffen (Modellschmelzen) für einführende Versuche und an den bei der 
Saarschmiede gefertigten Chargen durchgeführt. 
 
4.1 Legierung DT 706 
 
4.1.1 Wärmebehandlung 
 
In Vorabuntersuchungen zur endgültigen Festlegung der chemischen Zusammensetzung von 
DT 706 wurden zwei Varianten (Tabelle 4.1) als Laborschmelzen der  
TU-Braunschweig mit unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung (Al und Ti variiert im 
Vergleich mit Inconel 706) experimentell untersucht. Letztlich wurde aus beiden Varianten 
eine mittlere chemische Zusammensetzung ermittelt und als endgültige Version der  
DT 706-Legierung von der Saarschmiede hergestellt, wobei die Wärmebehandlung vor dem 
Herstellungsprozess bei der Saarschmiede durch Untersuchungen am IWV-2 im FZJ 
festgelegt wurde.  
  
Für beide Varianten erfolgte zunächst die Standartwärmebehandlung von Inconel 706 B. 
Nach Lösungsglühen bei 980 °C/ 3 h  waren die Proben bis auf 820 °C mit einer Abkühlrate 
von 4 K/min abgekühlt, 10 Stunden bei dieser Temperatur geglüht und dann bis auf 
Raumtemperatur an Luft abgekühlt. Der nächste Schritt war eine 
Zweistufenausscheidungsglühung (720 °C/8 h und 620 °C/8 h). 
 
Nach der Wärmebehandlung wurde bei beiden Varianten η-Phase in zellularer Form an den 
Korngrenzen und homogen verteilt im Korninnern beobachtet (Abbildung 4.1). Der 
Volumenanteil der η-Phase im Korninnern, wodurch eine Minderung der 
Festigkeitseigenschaften (Streckgrenze, Kriechbeständigkeit) bewirkt werden kann,  ist in der 
Variante 1 (niedriger Al-Gehalt) höher. In den beiden Varianten ist der Anteil der 
plattenförmigen η-Phase im Korninnern aber  wesentlich niedriger als im Inconel 706, was 
auf die gewünschte Stabilisierung der η-Phase an den Korngrenzen im DT 706 hinweist.   
 
Lokal war in beiden Varianten eine erhöhte Konzentration von η Phase in der Umgebung von 
Korngrenzen zu beobachten, die vermutlich auf Ti Seigerungen in den Laborschmelzen der 
Legierung zurückzuführen ist.  
 
 
Tabelle 4.1: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Varianten der DT 706 
Legierung im Vergleich mit Inconel 706 in Massen-% 
 Ni Fe Cr Nb Ti Al C 
Variante 1 Bal. 21,9 18,0 3,01 1,91 0,4 0,01 
Variante 2 Bal. 21,7 18,2 2,97 1,98 0,6 0,02 
DT 706 Bal. 22,2 17,7 3,0 1,93 0,55 0,01 
 
       
Inconel 706 Bal. 37,05 15,65 2,98 1,54 0,26 0,01 
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Abbildung 4.1: Gefüge nach der Wärmebehandlung von Variante 1 (a) und Variante 2
(b und c). Die REM-Aufnahme im a und b zeigen die Verteilung der
η-Phase an den Korngrenzen und im Korninnern in beiden Varianten
Abbildung c zeigt die η-Phase an der Korngrenze und die feine γ‘-Phase.
 
 
 
 
 
  b a  
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  c  d 
 
 
 
 
 
 
 
 
 100 nm 100 nm
 
Abbildung 4.2: TEM- Bilder von DT 706 a) Variante 1 nach Wärmebehandlung  b)
Variante 1 nach der Auslagerung bei 700 °C/200 h c) Variante 2  nach
Wärmebehandlung d) Variante 2 nach Alterung bei 700 °C/200 h 
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In Abbildung 4.2 ist das Mikrogefüge nach der Wärmebehandlung dargestellt. Es besteht aus 
γ-Matrix, γ´- und γ’’ Teilchen. In Variante 1 hat γ´ eine Größe von 50-100 nm ∅ und in 
Variante 2 nur  20-70 nm ∅. Zur Kontrolle einer möglichen Ausscheidung von γ’’ wurde eine 
kurzzeitige Auslagerung bei 700 °C/20
kam. Nach der Alterung wurden im 
Mikrogefüge der beiden  Varianten 
plattenförmige γ´´-Ausscheidungen 
gefunden, wobei in Variante 2 
erkennbar weniger γ’’-Teichen 
vorlagen. In der handelsüblichen 
Legierung Inconel 706 werden 
schon nach der Wärmebehandlung 
die metastabilen γ’’-Ausschei-
dungen gefunden. Diese 
Ausscheidungen können in den 
beiden Modellschmelzen erst nach 
eine Auslagerung von 200 h bei  
700 °C entdeckt werden. Diese 
Beobachtung weist auf eine  
höhere Phasenstabilität der 
Modellschmelzen in Vergleich zu 
Inconel 706 hin. 
0 h durchgeführt, wobei es zu Mikrogefügeänderungen 
Abbildung 4.3: Schema des Wärmebehandlungs-
versuches von DT 706. Die 
Stabilisierungstemperatur variiert 
zwischen 805-880 °C  
 
Aus beiden Varianten wurde eine mittlere chemische Zusammensetzung ermittelt und als 
endgültige chemische Zusammensetzung der DT 706 Legierung übernommen. Es wurden drei 
12,5 kg Schmelzen bei der Saarschmiede hergestellt. 
 
Um die Mikrostruktur nach der Wärmebehandlung zu optimieren, d.h. stabilisieren der  
γ’-Phase im Korninnern und der η-Phase an den Korngrenzen, sowie vermeiden der η-Bildung 
innerhalb des Korns, wurde eine neue Wärmebehandlung für DT 706 erarbeitet. Die Erhöhung 
des Al-Gehalts stabilisierte die γ’-Phase und der geringfügig erhöhte Ti-Gehalt darüber hinaus 
bewirkt eine Erhöhung der γ’-Solvustemperatur.  Um die η-Stabilisierungstemperatur für  
DT 706 experimentell zu  bestimmen, wurden Wärmebehandlungsversuche bei verschiedenen 
Stabilisierungstemperaturen von  805, 835 und 880 °C durchgeführt.  
 
Die durchgeführten lichtmikroskopischen und transmissionselektronenmikroskopischen 
Untersuchungen zeigten, dass bei der Stabilisierungstemperatur 805 °C keine ausreichende 
Ausscheidung der η-Phase in der zellularen Form erzielt. In Abbildung 4.4a ist eine Kolonie 
großer primärer γ’-Teilen dokumentiert. Die TEM-Untersuchungen zeigten  bimodale  
γ’-Verteilung im Gefüge, was auf γ’-Ausscheidung während der Stabilisierung hinweist und 
darauf, dass die γ’-Solvustemperatur unterschritten wurde.    
  
Im Gefüge nach der Stabilisierung bei der höchsten Temperatur (880 °C) wurde nicht nur die 
η-Phase an den Korngrenzen beobachten, sondern auch lange, durch Körner gehende   
η- Platten, die eine starke Absenkung der mechanischen Eigenschaften verursachen. Sie sind 
nach Wärmebehandlung  in der Mikrostruktur unerwünscht.  
 
Weil die Legierung bei der mittleren Stabilisierungstemperatur 835 °C eine optimale  
η-Verteilung an den Korngrenzen erreicht hatte (Abbildung 4.4b), wurde diese 
Wärmebehandlung als Standard für die  Herstellung der Chargen bei der Saarschmiede 
übernommen.   
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Abbildung 4.4: Gefüge von DT 706 nach Wärmebehandlung mit den Stabilisierungs-
temperaturen 805 °C (a), 835 °C (b) und 880 °C (c) 
 
 
 
 
 
4.1.2 Anlieferungszustand  
 
Im Anschluss an die mittels Berechnungen und an die an Modellwerkstoffen durchgeführten 
Gefügeuntersuchungen wurden 3 Chargen (bezeichnet als 861, 862, 863) mit einem Gewicht 
12,5 Kg pro Charge der Legierung DT 706 der Saarschmiede bezogen. Die Herstellung 
umfasste das Erschmelzen im Vakuuminduktionsofen, Elektroschlackeumschmelzen und 
Schmieden auf das gewünschte Halbzeugformat (geschmiedeter Flachstab) mit einem 
quadratischen  Querschnitt (Abbildung 4.5).  
Abbildung 4.5: Makroaufnahme vom Schmiedestück der Legierung DT 706
(Charge 861)  
Zur Gefügebeobachtung nach der Wärmebehandlung über dem Querschnitt des 
Schmiedestückes wurden Scheiben der Chargen 861 und 862 untersucht. In Abbildung 4.6 ist 
der Bereich markiert (rot markiertes Rechteck), in dem die Untersuchungen an den beiden 
Chargen durchgeführt wurden. Das Panoramabild  (Abbildung 4.7) stellt das Gefüge von  
DT 706 von der Außenhaut bis zum Kern des Schmiedestückes dar.  Die untersuchten 
Chargen 861 und 862 der Legierung DT 706 haben über dem Querschnitt eine homogene 
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Carbid- bzw. Carbonitridverteilung und ein relativ 
gleichmäßiges Korn. Die Korngröße ist ASTM 5-6  
(ca. 50-70 µm) am Rand und ASTM 6 (ca. 50 µm) im 
Kern des Schmiedestückes. Im Schmiedestückzentrum 
wurde das Gefüge mit dendritischen Seigerungen 
beobachtet (Abbildung 4.7 rechts unten), was auf eine 
nicht ausreichende Durchformung  (das restliche 
Seigerungsgefüge wurde durch dynamische 
Rekristallisation nicht vollständig aufgebrochen) 
hinweist.  
 
Die Modifikation DT 706 hat an den Korngrenzen 
deutlich mehr η-Phase in zellularer Form  
(Abbildung 4.8a)  mit längeren Platten als der 
Ausgangswerkstoff Inconel 706 B. Weiterhin befinden 
sich im Gefüge γ’/γ’’-Phase homogen in der γ-Matrix 
(Abbildung 4.8b) verteilt. 
Abbildung 4.6: Querschnitt    des
Schmiedestückes 
 
In der Variante DT 706 kann nicht von einer mittleren Größe der γ’-Teilchen nach der 
Wärmebehandlung gesprochen werden, weil im Mikrogefüge Teilchen mit verschiedener 
Morphologie (sphärische und kleeblattförmige Teilchen) und Größe beobachtet wurden. In 
der Mikrostruktur nach Wärmebehandlung lagen Bereiche mit nur sphärischen  
γ’-  Ausscheidungen vor, deren Teilchengröße zwischen 30-70 nm war. 
 
Abbildung 4.7: Panoramabild eines DT 706 Schmiedestückes nach Wärmebehandlung 
und Detailaufnahme von Rand und Kern des Schmiedestückes.   
In der Matrix sind kleine dunklere Punkte zwischen diesen γ’-Teilchen zu sehen. Es handelt 
sich vermutlich um feine kleine Ausscheidungen, deren Durchmesser unter 20 nm liegt. Bei 
dieser Erscheinung handelt es sich nicht um Redeponierungen  nach der Probenpräparation, 
da die Teilchen nach einer kurzzeitigen Ionenstrahlreinigung der Probe in einer  
PIPS-Maschine noch immer unvermindert anwesend waren. 
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Abbildung 4.8: TEM-Aufnahmen der Mikrostruktur nach der Wärmebehandlung von
DT 706: (a) zellulare η-Phase an Korngrenzen zwischen drei Körnern,
(b) γ’ und γ’’-Ausscheidungen  homogen   verteilt in der Matrix 
 
 
Abbildung 4.9a zeigt einen Bereich mit kleeblattförmigen γ’-Teilchen im 
Anlieferungszustand, die eine γ’-Größe von 100-400 nm haben. Solche blumenförmigen  
γ’-Ausscheidungen treten in γ’-gehärteten Werkstoffen auf, z.B. in Waspaloy nach 
Wärmebehandlungen mit geringeren Abkühlraten. Im Gefüge des DT 706 wurden nach 
Wärmebehandlung Bereiche mit nur sphärischen oder kleeblattförmigen  
γ’-Ausscheidungen, aber auch Bereiche mit gleichzeitigem Auftreten von sphärischen und 
großen, kleeblattförmigen γ’-Teilchen beobachtet.  
 
Eine Besonderheit des Legierungsgefüges stellen die Abbildungen 4.9b und c dar. Im 
Anlieferungszustand wurden im Gefüge Bereiche (Zwillingsgrenze bzw. 
Kleinwinkelkorngrenze) gefunden, in denen sich die γ’- Teilchen sequentiell in Linien 
anordnen. 
 
 
100 nm1 µm 500 nm 
cb a 
Zwillingsgrenze
Abbildung 4.9: Mikrostruktur von DT 706 nach Wärmebehandlung (a) kleeblattförmige
γ’-Teilchen, (b und c) γ’-Ausscheidungs-Anordnung entlang einer
Zwillingsgrenze  
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  Abbildung 4.10: Abhängigkeit des mittleren 
γ’’-Durchmessers über 
Auslagerungsdauer exponiert 
bei 700 und 750 °C 
4.1.3 Mikrostruktur nach Auslagerungen  
 
Zur Bestimmung der langzeitigen Strukturstabilität und zur Prüfung des 
Entwicklungskonzeptes der Legierung DT 706 wurde die Mikrostruktur von 
Auslagerungsproben und Proben aus langzeitigen Kriechversuchen des IfW Darmstadt (Köpfe 
der Kriechproben) mit Versuchstemperaturen 700-750 °C und Versuchszeiten von bis zu 
5000 h (simuliert “middle-of-life“ Zustand) untersucht.  
 
Die modifizierte Legierung DT 706 zeigt ein ähnliches Alterungsverhalten wie die Legierung 
Inconel 706. Hier lagen nach Wärmebehandlung noch keine γ’’-Phase vor, bzw. sehr wenige 
und sehr kleine Ausscheidungen. Während der Auslagerungen bei 700 °C und 750 °C  ist es 
zum Wachstum diskförmiger γ’’-Phase gekommen. Nach längeren Auslagerungen kam es 
durch weitere Ausscheidung und durch Teilchenwachstum im Gefüge zu vermehrter  
γ’’-Bildung. 
 
Der nebenstehende Graph 
(Abbildung 4.10) zeigt die 
Änderungen  des mittleren 
Durchmessers der γ’’-Platten 
während der Alterungsversuche bei 
700 und 750 °C und bis zu 1000 h 
Auslagerungszeiten. 
 
Bei 750 °C wuchs der Durchmesser 
der γ’’-Platten wesentlich schneller 
(von 20 nm nach 
Wärmebehandlung bis auf  
~ 200 nm nach 200 h bei 750 °C) 
im Vergleich zu der Probe nach  
200 h bei 700 °C. Nach 200 h sank 
die Wachstumsrate der γ’’-Platten 
bei beiden Alterungstemperaturen.  
 
Das γ’’-Wachstum läuft nach der modifizierten LSW- Theorie  in zwei Richtungen nach dem  
t1/3 Gesetz wesentlich schneller als in der dritten Richtung, folgt das Wachstum einen  t1/2 
Gesetz. Durchmesser der γ’’- Disks wächst schneller im Vergleich mit der Diskstärke der  
γ’’-Ausscheidungen. Nach längeren Auslagerungszeiten bei 750 °C wurde eine Abnahme von 
der Stärke der diskförmigen γ’’- Ausscheidungen  im Gefüge von DT 706 und  auch in 
Inconel 706 beobachtet, das bedeutet, dass die modifizierte LSW-Theorie das γ’’-Wachstum 
nur bis 1000 h beschreiben kann.  
 
Der Volumenanteil der γ’’ Phase in der Legierung DT 706 ist nach Wärmebehandlung und 
ebenfalls nach den Auslagerungen deutlich niedriger als im Gefüge von Inconel 706.   
 
Ebenso kam es zum Wachstum und zur Erhöhung des η-Volumenanteils während der 
Alterungsversuche. Abbildung 4.13 vergleicht die η-Verteilung im Werkstoffgefüge im 
Anlieferungszustand und in den Zuständen nach Auslagerungen 1000 h bei 700 und 750 °C. 
Wie die Abbildung 4.13b und c zeigt, kam es zur Erhöhung des η-Anteils an den 
Korngrenzen, wobei deutlich ist, dass nach 1000 h bei 750 °C die η-Platten deutlich dicker 
sind als nach gleicher Auslagerungszeit bei 700 °C. Nach der Auslagerung bei  750 °C 
wurden zusätzlich η-Ausscheidungen und ein η-Wachstum in Korninnern beobachtet.  
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 Abbildung 4.11: Gefügeentwicklung von DT 706 während der Auslagerungen bei 700
und 750 °C. TEM-Aufnahme der Mikrostruktur nach
Wärmebehandlung (a), nach 200 h Auslagerung bei 700 °C (b) und
750 °C (c) und nach 1000 h Auslagerung bei 700 °C (d)
und 750 °C (e). 
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Abbildung 4.12:  Arithmetisches Mittel des γ’’-Diskdurchmessers “d“ (oben) und der
Diskstärke der γ’’-Ausscheidungen “t“ (unten). Die Stärke der
γ’’-Teilchen folgt dem t1/2 Gesetz und der Durchmesser dem t1/3
Gesetz. 
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Abbildung 4.13: Verteilung der η-Phase in DT 706 an den Korngrenzen im 
Anlieferungszustand (a) und nach 1000 h Auslagerungen bei
700 °C (b) und 750 °C (c) 
 
 
 
 
 
Längere Auslagerungszeiten haben gezeigt, dass γ’’-Ausscheidung und γ’’-Wachstum nicht 
verhindert werden konnten. Auch die Ausbreitung der η-Phase im ganzen Korn und  
η-Wachstum an den Korngrenzen blieb bestehen. Nach der thermischen Exposition 5000 h 
bei 750 °C waren im Gefüge von DT 706 zwischen den langen η-Platten immer noch  γ’- und 
γ’’-Phasen anwesend. Diese Anwesenheit der γ’-Phase bedeutet eine Verbesserung der 
Mikrostrukturstabilität im Vergleich mit Inconel 706, wo sich im Gefüge nach Auslagerung 
unter denselben Bedingungen  nur noch η-Phase befand (Abbildung 4.14).  
 
 
„depleted“ Zone 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 Abbildung 4.14: Mikrogefüge von Inconel 706 (a) und DT 706 (b) nach der Auslagerung 
5000 h bei 750 °C   
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In der Nähe von η-Platten in der Mikrostruktur von DT 706 sind Zonen ohne γ’- und  
γ’’- Ausscheidungen, „denuded“ oder „depleted“ Zonen zu sehen. Diese Zonen entstehen bei 
der Diffusion der  γ’- und γ’’-bildenden Elemente, die sich nach der Auflösung in der Matrix 
befinden, zur stabilen η-Phase hin, wo sie dann zur η-Bildung gebraucht werden. In der Zone 
befinden sich keine Ausscheidungen, die die Legierung verfestigen. Die 
Versetzungsbewegungen können folglich in der 111-Ebene (parallel zur η-Platten) ohne 
irgendeine Behinderung erfolgen  und die Legierung verliert deutlich an Kriechfestigkeit. Die 
Größe der Zone ist stark von der Auslagerungszeit und -temperatur abhängig.  
 
Zwar wurden auch Änderungen der γ’-Phase während der Auslagerungsexperimente 
beobachtet, eine Beschreibung und 
Validierung des γ’-Wachstums und der  
γ’-Ausscheidungsgröße war jedoch wegen 
verschiedener γ’-Teilchengrößen und  
-morphologien nicht möglich. In den 
Regionen, in denen nur kleeblattförmige  
γ’-Ausscheidungen nach der 
Wärmebehandlung vorherrschten,  wurden 
nach kurzzeitigen Auslagerungen  
(Abbildung 4.15 zeigt die sekundären  
γ’-Teilchen nach 200 h bei 750 °C) neben den 
kleeblattförmigen γ’-Ausscheidungen und 
plattenförmigen γ’’-Teilchen auch feine 
sekundäre γ’-Teichen im Gefüge gefunden, die 
sich aus der übersättigten Matrix 
ausgeschieden hatten. Eine Ausscheidung 
solcher sekundärer γ’-Teichen wurde in 
Inconel 706 nicht beobachtet. Die Ursache 
dafür, dass die Matrix des DT 706 nach 
Wärmebehandlung  übersättigten war, könnte 
das Fehlen einer zweiten Ausscheidungs-
glühung im Wärmebehandlungszyklus sein. 
γ’s
200 nm 
Abbildung 4.15: Sekundäre γ’-Teilchen
im Gefüge von
DT 706 nach 200 h bei
750 °C 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
ba 
1 µm 200 nm 
 
 
 
 
Abbildung 4.16: γ’-Anordnungen im Gefüge des DT 706 nach 1000 h bei 700 °C (a) und
750 °C (b). Das rechte Bild stellt die η-Bildung an diesen
Ausscheidungen dar. 
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Die im Anlieferungszustand beobachteten γ’-Anordnungen an den Zwillingsgrenzen bzw. 
Kleinwinkelkorngrenzen, bei denen sich die γ’- Teilchen in Linien anordnen, wurden nach 
Auslagerungen auch im Gefüge beobachtet. Wie sich gezeigt hat, sind die Linien auch nach 
Auslagerung von 1000 h bei 750 °C noch stabil und bilden potentielle Stellen für die  
η-Bildung.  
 
4.1.4 Härtemessungen  
 
Härte HV 10 
Die Härtemessungen nach Vickers wurden an polierten Proben nach der deutschen Norm  
DIN EN ISO 6507-1 durchgeführt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.17 graphisch 
dargestellt. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Auslagerungsdauer [h] 
Abbildung 4.17: Abhängigkeit der Härte von der  Auslagerungsdauer und –temperatur 
von Inconel 706 und der Modifikation DT 706 
 
Die Legierung Inconel 706 zeigt nach der Wärmebehandlung höhere HV 10-Werte im 
Vergleich mit dem Ausgangszustand von DT 706. Die Ursache  der niedrigeren  
DT 706-Härtewerte nach der Wärmebehandlung sind die Modifikationen in der 
Wärmebehandlung und der chemischen Zusammensetzung, da die Legierung DT 706 nach 
der Wärmebehandlung weniger γ’- und γ’’-Phasen im Gefüge als Inconel 706 hat.  
Inconel 706 verliert nach relativ kurzen Auslagerungszeiten rapide an Härte bei beiden 
Auslagerungstemperaturen, und DT 706 zeigt schon nach 200 h bei 750 °C und 700 °C eine 
höhere Härte. Der Anstieg der Härte nach 200 h bei 700 °C ist eine Folge der Ausscheidung 
feiner sekundärer γ’-Teilchen und kleiner plattenförmiger γ’’-Ausscheidungen.    
 
Die Härtemessungen haben bestätigt, dass in der Legierung Inconel 706 die Transformation 
der γ’- und γ’’- Phase in η-Platten während einer Auslagerung bei 750 °C schneller verläuft 
als in DT 706, was den heftigen Abfall der Härte von Inconel 706  verursacht. Nach 
Auslagerung von 5000 h bei 750 °C zeigte DT 706 eine deutlich höhere Härte als  
Inconel 706, was auch auf eine Verbesserung der Mikrogefügestabilität  hinweist. Es ist von 
daher zu erwarten, dass DT 706 bei langzeitigen mechanischen Versuchen ein besseres 
Verhalten zeigen wird. 
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Tabelle 4.2: Vergleich der Härte von Inconel 706 und DT 706 nach 
Wärmebehandlung und Auslagerung 5000h bei 750 °C 
Härte HV 10 
Werkstoff 
Ausgangszustand nach 5000 h  bei 750 °C 
DT 706 335 269 
Inconel 706 377 227 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
4.1.5 Gefügeuntersuchungen an Stauchproben 
 
Im Rahmen des DT5-Projektes wurden am Institut für Bildsame Formgebung an der RWTH 
Aachen Stauchversuche an Zylinderproben zur Bestimmung des Umformvermögens der 
neuentwickelten Legierungen durchgeführt. Der Verlauf eines Stauchversuches ist in 
Abbildung 4.18 schematisch dargestellt. 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 4.18: Schema des Stauchversuches. Die roten Markierungen bezeichnen die
Bereiche, wo Gefügeuntersuchungen im IWV-2 durchgeführt wurden. 
In der Regel kam es zu einer tonnenförmigen Querschnittsverbreiterung der Proben während 
der Stauchung, verbunden mit einer starken Verformung auf der Probediagonalen, 
insbesonders bei höherer Temperatur und mit kleinerer Stauchrate. 
 
In den Stauchversuchen wurden unterschiedliche Umformverhalten von DT 706 und dem 
Originalwerkstoff Inconel 706 festgestellt. Den Vergleich der Fließspannungen bei einem 
Umformgrad φ = 0,3 über der Testtemperatur bei Stauchversuchen mit verschiedenen 
Verformungsraten stellt die Abbildung 4.19  dar. Die neuentwickelte Legierung DT 706 
verbraucht bei niedrigeren Temperaturen (900 – 950 °C) und höheren 
Verformungsgeschwindigkeiten mehr Verformungsenergie (höhere Fließspannung um 
denselben Umformgrad  φ = 0,3 zu erreichen) als Inconel 706. Mit steigender Temperatur 
wird der Unterschied zwischen beiden Werkstoffen immer kleiner. Bei Temperaturen von 
1050 – 1100 °C verschwindet das unterschiedliche  Verformungsverhalten.  
 
Zur Gefügeuntersuchung wurden zwei Proben je Werkstoff nach Stauchversuch, die bei  
900 °C getestet waren; eine mit der höchsten Verformungsrate von 10/s und die zweite mit der 
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kleinsten Rate von 0,001/s, untersucht. Die Proben wurden unmittelbar nach dem 
Stauchversuch bis auf Raumtemperatur im Wasser abgeschreckt.    
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 4.19: Vergleich der Fließspannung von Inconel 706 und DT 706 über der
Temperatur mit verschiedenen Verformungsgeschwindigkeiten  bei
konstantem Umformgrad  φ=0,3. 
 
 
 
 
 
Um diese Erhöhung der Fließspannung von DT 706 bei 900 °C zu interpretieren, wurden an 
den Proben Lichtmikroskopische-, REM- und TEM-Untersuchungen, Bildanalyse und 
Härtemessungen in drei Zonen (in Abbildung 4.18 markiert) durchgeführt. Die Zone 2, die auf 
der Diagonalen liegt, ist die am stärksten verformte Zone. In der Tabelle 4.3 sind die 
Ergebnisse der Untersuchungen numerisch zusammengefasst, wobei die Area-Werte die 
Kornfläche und die Fereratio-Werte die Kornverlängerung (in Verformungsrichtung) 
charakterisieren. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Tabelle 4.3: Tabellarische Zusammenfassung der Ergebnisse aus an Stauchproben
durchgeführten Untersuchungen 
 
 
 
Nach dem Versuch mit kleinster Verformungsgeschwindigkeit (900 °C/0,001 s-1) weisen die 
beiden Legierungen eine unterschiedliche Härte in allen drei Zonen auf. Kleine Unterschiede 
in der Korngröße gab es nur in der Zone 2, obwohl im Fließspannungsverhalten keine 
merkbaren Unterschiede festgestellt werden konnten. DT 706 zeigte erheblich höhere 
Härtewerte von ~260 HV 10, im Vergleich zu Inconel 706 nur einen Härtewert von  
~180 HV 10. Weil die Werkstoffe im nichtwärmebehandelten Zustand waren, wurden mittels 
TEM in den Legierungen keine Ausscheidungen im Gefüge gefunden. 
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 Inconel 706 DT 706 
 
 
 
 
 
 Zone 1  
 
 
 
 
 
 
 
 Zone 2 
 
 
 
 
 
 
 
 
Zone 3  
 
 
 
 
 
  
Abbildung 4.20: Mikrostruktur von Inconel 706 (linke Spalte) und DT 706 (rechte
Spalte) nach Stauchversuch bei 900 °C/10 s-1 in allen Zonen. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 Abbildung 4.21: Die detaillierte Aufnahme der Zone 2 von Inconel 706 zeigt die
rekristallisierten Körnern an den ursprünglichen Korngrenzen  
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Metallographische Untersuchungen an Proben, die bei 900 °C mit höchster Geschwindigkeit 
(10/s) verformt waren,  zeigten, dass Inconel 706 in allen untersuchten Zonen 2 bis 2,5 mal 
größere Körner als die neu entwickelte Variante DT 706 (Abbildung 4.20 und Tabelle 4.3) 
hat. Außerdem hat Inconel 706 in Zone 2 (an der Diagonale des Querschnittes), die lokal stark 
verformt ist,  eine deutlich mehrfache Verlängerung der ursprünglichen Körner in Richtung 
parallel zur Querschnittdiagonale. In der Zone 2 der Proben von Inconel 706 kam es an den 
ursprünglichen Korngrenzen zur dynamischen Rekristallisation. Eine Mehrzahl von feinen 
rekristallisierten Körnen hat sich während des Versuches dort gebildet (Abbildung 4.21).  
 
Die Modifikation in der chemischen Zusammensetzung der Legierung DT 706 hat die 
dynamische Rekristallisation bei 900 °C offensichtlich stark beeinflusst und sich bei hohen 
Verformungsgeschwindigkeiten deutlich verlangsamt. Mit steigender Temperatur kommt es 
zu einer Beschleunigung der dynamischen Rekristallisation, was die Unterschiede bei 
steigender Stauchtemperatur verringert. Ebenso kam es zur Verringerung des Unterschiedes in 
der Fließspannung mit sinkender Stauchrate, weil die daraus resultierenden höheren 
Verformungszeiten für eine verlangsamte Rekristallisation des DT 706 ausreichten.  
 
4.1.6 Phasenberechnungen mittels Thermo-Calc und Phascalc 
 
Für die Legierung Inconel 706 und ihre Modifikation DT 706 wurden Phasenmodellierungen 
mittels Thermo-Calc und Phascalc durchgeführt. Die Ergebnisse aus beiden 
Berechnungsprogrammen unterscheiden sich in Phasenanteilen (γ’-, γ’’- und η-Phase), haben 
aber eine gute Übereinstimmung in der chemischen Zusammensetzung der Phasen (Tabelle 
4.4). Im Vergleich zu Inconel 706 ist der Anteil der γ’-Phase in der Legierung DT 706 höher 
und die γ’-Phase ist bis zu höheren Temperaturen stabil (Abbildung 4.22). Weiterhin zeigen 
die Rechnungen, dass die Legierung DT 706 weniger γ’’- und η-Phase im Intervall deren 
Existenz im Vergleich zu Inconel 706 aufweisen wird.  
 
Die Ergebnisse beider Berechnungsmethoden sind in Abbildung 4.22 zusammengestellt. 
Beide Methoden sagen noch Auslagerung bei 750 °C (~1020K) im Gefüge von DT 706 die 
Existenz von γ’- und η-Ausscheidungen voraus. Die Berechnungen mittels Phascalc lässt 
zusätzlich noch eine geringe Menge an γ’’-Ausscheidungen vermuten.  
 
Diese für 750 °C berechneten Ergebnisse (in Abbildung 4.22 dargestellt als blaue Linie) aus 
den Phasenmodellierungen sind in guter Übereinstimmung mit den TEM-Beobachtungen. 
Nach Auslagerung bei 750 °C / 5000 h wurde im Gefüge von DT 706 neben η-Platten auch 
die γ’-Phase gefunden, was beide Methoden voraussagen. γ’’-Ausscheidungen, deren 
Existenz  bei 750 °C von der Phascalc-Berechnung vorausgesagt wurde, konnte nach der 
Auslagerung 750 °C/5000 h im Gefüge von DT 706 nicht gefunden werden.  
 
Die beiden Berechnungsmethoden sagen für Inconel 706 bei 750 °C die Existenz der η-Phase 
und einen kleinen Anteil der γ’’-Phase (Phascalc <1%, Thermo-Calc <2%) voraus. Für die 
Legierung Inconel 706 zeigen die im Phascalc durchgeführten  Rechnungen einen besseren 
Einklang mit der Gefügebeobachtungen. Nach 5000 h bei 750 °C bestand die Mikrostruktur 
nur aus η-Platten verteilt in der γ-Matrix. 
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Inconel 706 
(Ni-Rest; Co-0,05%; Cr-15,65%; Ti-1,54%; Al-0,26%;  Fe-37,05%;  
Nb-2,98%; C-0,008%; B-0,0005% in Mass%)  
γ-Matrix γ’-Phase γ’’-Phase η-Phase 
Ni 34,85 40,01 76,58 84,23 65,68 67,65 76,9 78,62 
Co 6,2x10-2 0,05 1x10-3 0,14 3,9x10-3 0,078 8,8x10-4 - 
Fe 45,56 50,16 9,34 - 1,5x10-4 - 1,2x10-3 - 
Cr 19,53 9,77 7,79x10-2 0,32 5,3x10-5 6x10-3 4,8x10-4 - 
Ti 1,4x10-12 5,16x10-5 1,46 4,19 0,11 3,68 18,55 21,38 
Al 1,6x10-5 5,9x10-14 4,22 10,13 0,1 1,56x10-4 1,3x10-2 2,45x10-8 
Nb 3,0x10-11 1,09x10-8 8,32 0,98 34,1 28,58 4,53 4,51x10-3 
C 6,1x10-15 1,8x10-7 0 - 0 - 0 - 
B 6,2x10-4 6,77x10-4 0 - 0 - 0 - 
Phasen-
anteil 
[Mass%]  
80,9 80,9 5,99 2,57 6,05 11,08 7,79 5,45 
Solvustem-
peratur 
[°C] 
- - 227 805 827 742,9 1002 965,3 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
DT 706 
(Ni-Rest; Cr-17,7%; Ti-1,93%; Al-0,55%; Fe-22,2%;  
Nb-3,0%; C-0,01%; in Mass%)  
γ-Matrix γ’-Phase γ’’-Phase η-Phase 
Ni 49,03 55,82 77,69 80,32 65,55 67,73 76,90 78,62 
Fe 28,36 32,31 1,4x10-2 - 3,8x10-5 - 3,5x10-4 - 
Cr 22,61 11,88 2,3x10-2 0,31 3,4x10-5 6x10-3 2,9x10-3 - 
Ti 3,5x10-11 7x10-5 6,76 5,37 0,13 3,68 18,58 21,38 
Al 3,2x10-6 9,4x10-14 5,03 7,26 5,8x10-3 3,1x10-4 5,1x10-4 2,9x10-8 
Nb 3,3x10-9 8,7x10-9 10,48 6,75 34,31 28,58 4,52 2,7x10-3 
C 4,3x10-13 2,2x10-7 0 - 0 - 0 - 
Phasen-
anteil 
[Mass%]  
78,28 76,64 10,92 7,58 4,33 9,4 6,38 6,38 
Solvustem-
peratur 
[°C] 
- - 867 848 667 769 1017 905 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Tabelle 4.4: Phasenanteile and -zusammensetzungen von Inconel 706 und DT 706 bei
Raumtemperatur berechnet, mittels Thermo-Calc und Phascalc (blauer
Hintergrund) 
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750 °C
750 °C
 
 
Abbildung 4.22: Phasenanteile in Inconel 706 (volle Linie) und DT 706
(Strichlinie), abhängig von Temperatur, berechnet mittels
Thermo-Calc und Phascalc. 
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4.2 Legierung DT 750 
 
Im Rahmen des DT5-Projektes wurden vier Chargen (Charge 001, Charge 842, Charge 843 
und Charge 844) bei der Saarschmiede hergestellt. Die Charge 001 war ein vorlaufendes 
Versuchsmaterial, das zur Festlegung der chemischen Zusammensetzung und 
Wärmebehandlung diente. 
 
Untersuchungen zur Gefügestabilität des modifizierten Werkstoffes DT 750 wurden an 
Chargen 001 und 844 durchgeführt.  
 
4.2.1 Wärmebehandlung  
 
Die Langzeitfestigkeiten von Rotorwerkstoffen moderner Dampfturbinen sind stark von der 
Gefügestabilität beeinflusst. Für DT 750 wurde eine einstufige Wärmebehandlung 
vorgeschlagen, die als Resultat ein stabiles Mikrogefüge mit monomodal verteilten  
γ’-Ausscheidungen anstelle der bimodal verteilten γ’-Phase von Waspaloy aufweist.  Für die 
bei der Saarschmiede hergestellte Charge 001 wurden zwei  Arten von Wärmebehandlungen 
in einem Laborofen im IWV-2 erprobt. Beim Typ A (Abbildung 4.23 links) wurde nach dem 
Lösungsglühen bei 1080 °C/4 h bis auf Raumtemperatur abgekühlt und dann 16 Stunden  bei 
800 °C ausscheidungsgeglüht. Beim Typ B (Abbildung 4.23 rechts) war der ganze Zyklus 
ohne Zwischenabkühlung auf Raumtemperatur durchfahren. Die Lösungsglühung bei 
1080°C/4h folgte eine Abkühlung im Ofen mit einer Abkühlgeschwindigkeit 4 K/ min bis auf 
800 °C, dort 16 Stunden gehalten und dann bis auf Raumtemperatur abgekühlt. 
 
Die Abkühlung nach dem Lösungsglühen beim Typ A erfolgte an Luft ohne vorgegebene 
Abkühlrate. Die Abkühlung nach dem Ausscheidungsglühen bei beiden Arten von 
Wärmebehandlungen erfolgte ebenfalls an Luft.  
 
Abbildung 4.23: An der Charge 001 erprobte Wärmebehandlungen: Typ A mit
Abkühlung bis auf Raumtemperatur nach dem Lösungsglühung  und
Typ B als endgültige Wärmebehandlung für alle üblichen Chargen
von DT 750 
 
Vor und nach beiden Typen von Wärmebehandlungen wurden MC-Carbide bzw. Carbonitride 
und M23C6-Carbide an den Korngrenzen und in Korninnern im Gefüge der Charge 001 
beobachtet (Abbildung 4.24). Die  Korngröße für beide Typen der Wärmebehandlung betrug 
nach DIN 50601 etwa ASTM 5.  
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 a b  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 Abbildung 4.24: Mikrogefüge der Charge 001 von DT 750 a) vor und b) nach der 
Typ B-Wärmebehandlung   
 
REM-Beobachtungen und  EDX-Analyse der Ti- bzw. Ti, Nb-Carbonitride, die häufig im 
Gefüge beobachtet wurden, zeigten, dass diese Carbonitride mitunter einen Al-reichen Kern 
aufwiesen. Die REM-Aufnahme (Abbildung 4.25) stellt diese Besonderheit mit den 
Ergebnissen aus der EDX-Analyse dar.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 4.25: REM-Aufnahme eines Ti-, Nb-Carbonitrides mit EDX-Spektren des
Kerns und der Randzone 
 
 
 
 
Die Art der Wärmebehandlung bestimmt erheblich die Größe der γ´-Teilchen. Die Größe der 
γ´-Teilchen beträgt nach der  Typ A-Wärmebehandlung etwa 20-50 nm und nach der  
Typ B-Wärmebehandlung 50-100 nm (Abbildung 4.26). Die schnellere Abkühlung nach der 
Lösungsglühung an Luft unterkühlte die übersättigte Matrix wesentlich schneller als beim 
Typ B, was zur Ausscheidung  feiner γ’-Phase führte. 
 
Kurzeitige Auslagerungsexperimente bei 700 und 750 °C nach beiden Wärmebehandlungen 
zeigten, dass die größeren γ’-Teilchen im Gefüge nach der Wärmebehandlung vom Typ B  
stabiler  waren. Der Reifungsprozess der γ’-Phase verlief langsamer. 
 
Für die danach bei der Saarschmiede gefertigten drei betrieblichen Chargen (842, 843 und 
844) des DT 750 wurde folglich die Wärmebehandlung vom Typ B festgelegt.  
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a b  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 4.26: TEM-Bilder von der Charge 001 a) nach Wärmebehandlung
Typ A und b) nach Wärmebehandlung Typ B 
 
 
 
 
4.2.2 Mikrogefüge im Anlieferungszustand  
 
Nach den Untersuchungen zur Wärmebehandlung wurden (wie im Falle von DT 706) drei 
Chargen (842, 843 und 844) bei der Saarschmiede mit einem Gewicht von je 12,5 kg je 
Charge hergestellt. Die Herstellung umfasste die Erschmelzung im Vakuuminduktionsofen, 
das Elektroschlackeumschmelzen und das Freiformschmieden auf gewünschtes 
Halbzeugformat (mit quadratischem Querschnitt wie Legierung DT 706 Abbildung 4.5). Für 
die unter den Projektpartnern aufgeteilten Chargen wurde der Wärmebehandlungszyklus 
(1080 °C/4 h, 800 °C/16 h) ohne die Zwischenabkühlung nach der Lösungsglühung (Typ B) 
in der Saarschmiede eingesetzt. 
 
Im IWV-2 wurden die Gefügeuntersuchungen nach Wärmebehandlung an der Charge 844 
über den gesamten Querschnitt des Schmiedestückes durchgeführt (Abbildung 4.27).  
 
Die Charge 844 zeigte eine leichte Inhomogenität in der Korngröße, sowohl am Rand des 
Schmiedestückes mit ASTM 2-3 (150-200 µm), als auch im Kern mit ASTM 1 (300 µm).  
 
Abbildung 4.28 dokumentiert beispielhaft die sehr inhomogene Verteilung der Carbide bzw. 
Carbonitride nach der Wärmebehandlung bei diesem untersuchten Schmiedestück. Über den 
Querschnitt des Schmiedestückes verteilt, fanden sich Gefügebereiche mit erhöhter 
Konzentration an Carbiden und Carbonitriden. Diese Beobachtung stand nicht im Einklang 
mit den Ergebnissen der Gefügeuntersuchungen an der Charge 001, die gleiche nominelle 
chemische Zusammensetzung haben sollte und dagegen eine homogene Carbidverteilung in 
der Matrix aufwiest. 
 
In der Mikrostruktur der im IWV-2 untersuchten Charge 844 wurden kaum M23C6-Carbide an 
den Korngrenzen beobachtet. TEM-Replica und dazugehörende EDX-Mappings  
(Abbildung 4.29) zeigten beispielweise einen Bereich mit erhöhtem Anteil an Carbonitriden 
vom MC-Typ. In diesem Bereich befanden sich keine M23C6-Carbide.  
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Abbildung 4.27: Panoramabild des geätzten Gefüges von DT 750, Charge 844 im
Anlieferungszustand (oben) und Detailaufnahmen vom Rand und 
vom Kern der Charge 844 
 
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 Abbildung 4.28: Verteilung der Carbide und Carbinitride im Schmiedestück (Charge  844)
Abbildung 4.29: TEM-Replika und EDX-Mapping der Charge 844 von DT 750 nach
Wärmebehandlung
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Um das unterschiedliche Ausscheidungsverhalten der M23C6-Carbide und MC-Carbonitride in 
den Chargen 001 und 844, (bei gleicher nomineller chemischer Zusammensetzung), zu 
erklären, wurde eine chemische Analyse an allen Chargen durchgeführt. Dabei wurden exakte 
C- und N-Gehalte bei allen drei gefertigten Chargen und bei der Charge 001 ermittelt. Für die 
Kohlestoffbestimmung  wurde die IR- Spektroskopie nach Verbrennung im Sauerstoff-Strom 
(System LECO) und für die Bestimmung des N-Gehaltes Heißextraktion im Heliumgasstrom 
mit anschließender Wärmeleitfähigkeitsdetektion angewendet.  
 
 
 
rotz ähnlicher Herstellungsverfahren ergaben sich bei allen Chargen unterschiedliche  
- und N-Gehalte (Tabelle 4.5). Der Kohlenstoffgehalt der Chargen 843 und 844 lag 
rheblich unterhalb der Spezifikation. Außerdem wiesen alle vier Chargen einen stark 
Chargebe-
zeichnung Cr Mo Co Al Ti  Nb C N 
    842 19,6 4,4 13,9 1,5 1,4 1,4 0,024 0,0131
    843 19,1 4,5 14,0 1,4 1,4 1,5 0,007 0,0099
    844 19,3 4,3 13,9 1,4 1,4 1,5 0,003 0,0132
    001 19,6 4,4 13,9 1,5 1,4 1,45 0,024 0,0111
Tabelle 4.5: Ergebnisse der chemischen Analyse in Gewicht %. Der Absolutfehler
beträgt ±3 %. 
T
C
e
überhöhten Stickstoffgehalt auf. 
Abbildung 4.30: Thermo-Calc Simulationen an den Chargen 842, 843 und 844 von DT 750
mit der nominellen chemischen Zusammensetzung, wobei C- und
N-Gehalte variiert wurden. Abhängigkeiten der MC-, M23C6- und γ’-
Anteile in Mass % von der Temperatur für die Charge 842 (blau), 843
(rot) und 844 (violett). 
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Abbildung 4.30 stellt die Ergebnisse der Modellierung mittels Thermo-Calc bei nomineller 
chemischer Zusammensetzung und für die jeweilige Charge entsprechend   
C- und  N-Gehalt dar. Die Charge 001 kann mit der Charge 842 verglichen werden, da beide 
übereinstimende chemische Zusammensetzungen aufweisen. Diese Modellierungsergebnisse 
zeigen, dass die C- und N-Gehalte die Menge der γ’-Phase nur wenig, die MC- und  
M23C6-Anteile in der Legierung DT 750 sehr stark beeinflussen. Wenn die  Legierung 
höheren Stickstoffgehalt aufweist, bilden N und C in der Schmelze sehr stabile  
(Nb, Ti, Al)-Carbide bzw. Carbonitride. Denn die Charge 844 den niedrigsten  
Kohlenstoffgehalt aufwies, blieb kein restlicher C zur M23C6-Bildung übrig.  
 
Im Gefüge der Charge 001 und der Charge 842 wurden an den Korngrenzen  globulare 
M23C6-Carbide beobachtet, da diese Chargen die höchsten C-Gehalte (die immer noch unter 
der Spezifikation lagen) aufwiesen.  
 
Die Mikrostruktur nach der 
Wärmebehandlung (bei der Charge 001 als 
Typ B bezeichnet), bestand aus γ-Matrix und 
monomodaler γ´-Phase (Abbildung 4.31). 
Die Charge 844 wies im Anlieferungszustand 
homogen verteilte globulare  
γ´-Ausscheidungen in der Matrix auf, deren 
mittlere Größe  etwa  80 nm bei einem 
Volumenanteil von 14 % betrug.  
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In Tabelle 4.6 ist ein Vergleich der  
γ’-Teilchengrößen in den untersuchten 
Chargen nach Wärmebehandlung 
wiedergegeben. Die Charge 844, die  bei der 
Saarschmiede wärmebehandelt wurde, weist 
im Gefüge die größten γ’-Ausscheidungen 
im Vergleich mit der Charge 001 nach 
beiden Varianten der Wärmebehandlung auf. 
100 nm 
Abbildung 4. 31: TEM-Aufnahme mit γ’-
Ausscheidungen in der Mikrostruktur von
DT 750, Charge 844 nach
Wärmebehandlung 
 
 
 
 
Probenbezeichnung Wärmebehandlung mittlere γ’-Teilchen Größe 
Charge 001 Typ A 21 nm 
Charge 001 Typ B 55 nm 
Charge 844 Typ B 78 nm 
Tabelle 4.6: Gegenüberstellung der γ’-Teilchengrößen in Charge 844 und Charge 001
abhängig von der Wärmebehandlung  
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4.2.3 Homogenisierung 
 
Eine Homogenisierungsglühung bei 1250 °C/2,5 h mit anschließender Wasserabschreckung 
wurde durchgeführt, um lokale Anhäufungen der Monocarbide zu reduzieren und die stark 
Nb-haltigen Carbide aufzulösen, um damit vielleicht eine spätere M23C6-Ausscheidung zu 
erreichen. 
 
Die metallographischen Untersuchungen an der geglühten Probe ergaben, dass die  
Homogenisierungsglühung  nur zu einer Vergröberung der Carbonitrid-Ausscheidungen und 
zur teilweisen Filmbildung an Korngrenzen geführt hat. Die gewünschte Homogenisierung 
konnte nicht erreicht werden.   
ba 
Abbildung 4.32: Carbonitride vor (a) und nach (b) Homogenisierung bei 1250 °C/ 2,5 h
 
Mit der durchgeführten Glühung ist es nicht gelungen, die MC-Carbide aufzulösen.  
 
4.2.4 Mikrostruktur nach Auslagerungen 
 
Zur Untersuchung der Mikrostrukturstabilität wurden an den Proben der Chargen 844 und 
001, letztere nach Wärmebehandlung A und B, Auslagerungsexperimente bei 700 und 750 °C 
durchgeführt. Die thermische Alterung bewirkte die erwartete Vergröberung der γ’-Teilchen, 
die jedoch stark von der Wärmebehandlung abhängig war.  
 
Während einer ersten Auslagerung bei 700 °C/200 h ist es zu keinen erkennbaren  
Mikrogefügeänderungen gekommen. Nach weiterer Auslagerung von 500 und 1000 Stunden 
bei 700 °C  und 750 °C wurden zusätzliche feine Ausscheidungen aus der noch übersättigten 
Matrix und γ’-Wachstum der bereits nach Wärmebehandlung vorhandenen  
γ’-Ausscheidungen beobachtet. 
 
Der Graph in Abbildung 4.33 zeigt die Auswertung der Bildanalyse. Das arithmetische Mittel 
der Teilchengröße steigt mit wachsender Auslagerungszeit für beide  
Auslagerungstemperaturen. Die Ursache für die vermeintliche Abnahme des 
Teilchendurchmessers bei der Charge 001-Typ B ist durch die Neubildung feiner  
γ’-Ausscheidungen während der kurzen Alterung zu erklären. In Wirklichkeit nahm die 
Teilchengröße der γ’-Ausscheidungen, die bereits nach der Wärmebehandlung vorlagen, zu. 
Vermutlich kam es auch zur Ausscheidung  dieser feinen Teilchen im Gefüge der Proben 
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nach Wärmebehandlung A, was sich aber nicht an dem mittleren Wert der  Teilchengröße 
bemerkbar machte. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Bezeichnung Wärmebe-handlung 
Auslagerungs-
temperatur [°C] 
Charge 001 Typ A 700 
Charge 001 Typ A 750 
Charge 001 Typ B 700 
Charge 001 Typ B 750 
Charge 844 Typ B 750 
 
 
Abbildung 4.33: Abhängigkeit des mittleren γ’-Teilchendurchmessers von der 
Auslagerungsdauer und –temperatur beim Werkstoff DT 750 
 
 
 
Bei 750 °C steigt der Teilchendurchmesser kontinuierlich an, auch wurden keine feinen 
 γ’-Teilchen beobachtet. Die kleinen γ’-Ausscheidungen, die während der kurzeitigen 
Alterungen bei 700 °C in der Mikrostruktur entscheinen, wurden bis zu Auslagerungszeiten 
von 1000 h  beobachtet (Abbildung 4.34d). Die Teilchen “verschwanden“ danach wieder und 
waren nach etwa 3000 bis 5000 h nicht mehr festzustellen.  
 
Nach der Wärmebehandlung entsprach der γ’-Anteil des DT 750 noch nicht dem im 
thermodynamischen Gleichgewicht. Während der Auslagerungen bei 750 °C und 700 °C stieg 
der γ’-Anteil von 14 % nach der Wärmebehandlung auf  ~18 %. 
 
Es erscheint möglich, dass sich M23C6–Carbide im Gefüge von DT 750 während der 
Auslagerung als Film auf den Korngrenzen ausbilden können. Dies zeigen die Abbildungen 
4.35 und 4.36 am Beispiel einer SEM- und TEM-Aufnahme mit dazugehörendem   
EDX-Mapping.  
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100 nm 100 nm
200 nm 200 nm
b
c d
a  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 4.34: Auslagerungsverhalten von DT 750-Charge 001. (a) Ausscheidungen der
γ’-Phase nach Wärmebehandlung B und nach Alterung bei 700 °C (b)
200 h, (c) 500 h und (d) 1000 h (Dunkelfeldaufnahme).  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 Abbildung 4.35: SEM-Aufnahme und EDX-Mapping der Charge 844 nach
Auslagerung bei 700 °C/1000 h. (Hinweis auf mögliche
Carbidfilmbildung) 
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Abbildung 4.36: TEM-Aufnahme und dazugehöriges EDX-Mapping der Charge
001 nach Auslagerung bei 750 °C/5000 h. (Hinweis auf mögliche
Carbidfilmbildung) 
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4.2.5 Härtemessungen 
 
Die Charge 001 von DT 750 wies nach der modifizierten Wärmebehandlung eine Härte von 
294 HV 10 auf, welche deutlich niedriger als die von Waspaloy mit ~330 HV 10 war. Die 
Ursache der niedrigeren Härte von DT 750 liegt in dem geringeren γ’-Volumenanteil und im 
Fehlen der feinen γ’-Ausscheidungen. 
 
Die Härte steigt aber nach kurzzeitigen Auslagerungsversuchen und erreicht ihr Maximum 
nach ungefähr 1000 h. Ursache der Steigerung ist der Anstieg des  
γ’-Volumenanteils von 14 % im Anlieferungszustand bis auf 18 % . 
 
 
Abbildung 4.37: Gegenüberstellung der Härteverläufe des Ausgangswerkstoffs  Waspaloy
und der Modifizierung DT 750 (Charge 001) in Abhängigkeit von der
Auslagerungsdauer bei 750 °C 
Die Härte von Waspaloy bleibt während der Auslagerung bei 750 °C mehr oder weniger 
unverändert, obwohl es zu bedeutenden Änderungen im Gefüge kommt, und die bimodale  
γ’-Verteilung in eine monomodale Verteilung übergeht.  Während der Anteil der feinen  
γ’-Teilchen stetig abnimmt, wächst der Volumenanteil der großen Teilchen geringfügig an 
und strebt einem konstanten Wert von etwa 23 % zu. 
 
4.2.6 Bestimmung der γ’-Teilchengröße mittels NKWS 
 
In Zusammenarbeit mit dem Paul Scherrer Institut in Villingen in der Schweiz und der  
TU (Technische Universität) -Košice wurde das γ’-Alterungsverhalten im DT 750  
(Charge 001-Typ B) an Hand von Neutronenkleinwinkelstreuungs-Messungen  
(NKWS-Messungen) untersucht.  
 
 75
Ergebnisse und Diskussion 
 76
 
Anlieferungszustand  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 700 °C/ 1000 h  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 750 °C/ 1000 h 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 750 °C/ 5000 h 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 4.38: Darstellung der Ergebnisse der NKWS-Messungen als Volumenverteilung
über der Teilchengröße (links). In der rechten Spalte sind die Ergebnisse
als schematische Darstellung des Mikrogefüges in Form eines
TEM-Bildes nach dem „real space“ Model wiedergegeben, wobei die
Dicke der Probe einer Hälfte des mittleren Teilchenabstandes entspricht.  
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Abbildung 4.38 und Tabelle 4.7 stellen die Ergebnisse der NKWS-Messungen dar. Wie 
deutlich aus den schematischen Darstellungen des Gefüges (rechte Spalte) hervorgeht, wurde 
ein γ’-Wachstum durch die Auslagerungen bei 700 und 750 °C nachgewiesen.  
 
Zustand mittlere γ’-Teilchengröße [nm] 
Anlieferungszustand 75 
700 °C / 1000 h 84 
750 °C / 1000 h 145 
750 °C / 5000 h 162 
Tabelle 4.7: Tabellarische Darstellung der NKWS-Messungen 
 
Die Ergebnisse aus der NKWS zeigen indes starke  Abweichungen im Vergleich zu den 
Ergebnissen aus der Bildanalyse nach TEM- und REM-Untersuchungen (Abbildung 4.39).  
 
 
Abbildung 4.39: Gegenüberstellung der mittleren γ’-Teilchengröße aus NKWS-
Messungen und TEM-Untersuchungen 
Die absoluten  Werte der γ’-Teilchengröße aus NKWS weichen beträchtlich von denen aus 
den TEM-Untersuchungen ab, jedoch zeigen sich nach 500 h sehr ähnliche Wachstumsraten. 
Der Ursache für diese Unterschiede kann hier nicht nachgegangen werden. 
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Abbildung 4.40: Gegenüberstellung der γ’-Wachstumsraten aus TEM-Bildanalyse
und NKWS-Messungen in Abhängigkeit von der
Auslagerungsdauer bei  750 °C 
 
 
4.2.7 Gefügeuntersuchungen an Stauchproben 
 
Die Stauchversuche an Proben aus DT 750 wurden am Institut für Bildsame Formgebung der 
RWTH Aachen durchgeführt nach dem in Abbildung 4.18 dargestellten Schema (siehe 
Kapitel 4.1.5). 
Abbildung 4.41: Vergleich der Fließspannungen von Waspaloy und DT 750,
Charge 844 in Abhängigkeit von der Temperatur bei verschiedenen
Verformungsgeschwindigkeiten  und konstantem Umformgrad  von
φ=0,3. 
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Das Umformverhalten von DT 750 (Charge 844) weicht von dem des Werkstoffs Waspaloy 
ab. In Abbildung 4.41 werden die Fließspannungen bei einem Umformgrad von φ = 0,3 über 
der Testtemperatur im Stauchversuch verglichen. Anders als bei Inconel 706 und DT 706 
entstehen die Unterschiede nicht mit den wechselnden Verformungsraten, sondern mit 
steigender Verformungstemperatur. Die modifizierte Legierung DT 750 verbraucht bei allen 
Stauchgeschwindigkeiten bei den niedrigeren Teststemperaturen 900-950 °C weniger 
Verformungsenergie als Waspaloy.   
 
Von zwei Proben je Werkstoff, getestet bei 900 und 1100 °C wurde das Gefüge nach den 
Stauchversuchen mit Verformungsgeschwindigkeit 1/s untersucht (In Abbildung 4.41 grün 
markiert).  
 
Die metallographischen Untersuchungen ergaben deutliche Unterschiede  in der Korngröße 
(Tabelle 4.8) nach der Umformung bei 1100 °C. Diese Unterschiede sind an Hand der 
Verformungsdaten zunächst nicht zu erklären. Eine mögliche Erklärung  ergibt sich aus der 
Absenkung der γ’-Solvustemperatur durch den verminderten Ti-Gehalt von DT 750. Damit 
erhöht sich die “Verweildauer“ oberhalb der γ’-Solvustemperatur bei der Verformung von  
DT 750 gegenüber Waspaloy, was zum unterschiedlichen Kornwachstumsverhalten führen 
kann.  
 
 
Tabelle 4.8: Tabellarische Zusammenfassung der Ergebnisse aus an Stauchproben
durchgeführten Untersuchungen 
 
Obwohl keine Unterschiede im Gefüge der Probe  von Waspaloy nach dem Versuch bei  
900 °C beobachtet wurden, hatte die Probe deutlich höhere Härtewerte (Faktor 2) im 
Vergleich mit den anderen Proben. 
 
Die nachfolgenden REM-Untersuchungen zeigten im Gefüge des Waspaloy nach dem 
Versuch bei 900 °C feine M23C6-Carbide (Abbildung 4.42), deren Ausscheidung bei 900 °C 
in Waspaloy nicht für den markanten Anstieg der Fließspannung verantwortlich sein können. 
Rechnungen mittels Thermo-Calc zeigten (Abbildung 4.43), dass im Temperaturintervall 
zwischen 900 und 1100 °C, in dem die Stauchversuche durchgeführt wurden, der  
M23C6-Anteil bei beiden Legierungen stark  abnimmt. In Waspaloy lösen sich mit steigender 
Versuchtemperatur die M23C6-Ausscheidungen auf, bis sie im Gefüge bei 1100 °C nicht mehr 
auftreten. So nimmt die  M23C6-Verfestigung der Legierung ab, und mit steigender 
Temperatur  verschwindet der bei niedrigeren Temperaturen vorhandene Unterschied. 
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 DT 750   bei 900 °C mit 1/s
 
 
 
  
 
 
M23C6 
dc 
ba 
DT 750   bei 1100 °C mit 1/sWaspaloy bei 1100 °C mit 1/s
Waspaloy bei 900 °C mit 1/s
Abbildung 4.42: REM-Aufnahmen der Mikrostruktur nach Stauchversuchen bei 900 °C
von (a) Waspaloy (b) DT 750 und bei 1100 °C von (c) Waspaloy
(d) DT 750 
900 °C 
1100 °C 
Abbildung 4.43: Anteil der M23C6-Teilchen als Funktion der Temperatur, gerechnet
mit Thermo-Calc. 
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Nach den Rechnungen mit der nominellen chemischen Zusammensetzung  der Legierung  
DT 750 bei 900 °C sollten im Gefüge M23C6-Auscheidungen auftreten,  jedoch wurden sie 
nicht an den Korngrenzen oder in der Matrix beobachtet. Ursache dafür sind abweichende  
C- und N-Gehalte in der Legierung DT 750-Charge 844 ( Tabelle 4.4: niedrigerer C- und 
höherer N-Gehalt). Im Zusammenhang mit der hohen Nb-Affinität zum C (sehe  
Kapitell 4.2.9) führt der niedrige C-Gehalt zur gänzlichen Bildung von Monocarbiden bzw. 
Monocarbonitriden, was wohl durch den höheren N-Gehalt noch begünstigt wird. Zur  
M23C6-Auscheidung reicht dann wahrscheinlich der C-Gehalt nicht mehr aus.  
 
Untersuchungen an allen Stauchproben mittels TEM zeigten keine Anwesenheit der  
γ’-Phase, die für den Anstieg der Fließspannung in Waspaloy (höhere γ’-Solvustemperatur 
und –Anteil im Vergleich mit DT 750) verantwortlich sein sollte. 
 
4.2.8 Bruchflächenuntersuchungen 
 
Die Proben aus Warmzug-, Kriech- und Kriechrisswachstumsversuchen des Werkstoffs 
DT 750 zeigten in makroskopischen Beobachtungen auffällig unterschiedliche 
Bruchflächenfärbungen. Die Proben wurden bei Temperaturen im Intervall  von 600-800 °C 
mechanisch  getestet und anschließend  LM-, REM- Untersuchungen, EDX- und  
RTG-Messungen zur Oxididentifizierung unterzogen. 
 
Eine CT-Probe hatte nach einem Kriechrisswachstumsversuch bei 700 °C an ihrer 
Bruchfläche mehrfache Färbung in unterschiedlichen Zonen (Abbildung 4.44). Die 
Bruchfläche der CT-Probe der Legierung DT 750 aus einem Kriechrisswachstumsversuch bei 
700 °C unter zwei Belastungsbedingungen (Bereich 1: hoher KI-Wert und Bereich 2: 
niedrigerer  KI-Wert) zeigt, dass sich die Bruchmorphologie vom transkristallinen Verlauf im 
angeschwungenen Bereich zum interkristallinen Verlauf (Bereich-1 und Bereich-2) ändert. Im 
Bereich des Restbruchs wurde eine Wabenstruktur auf der Bruchoberfläche beobachtet. 
 
Auch REM-Beobachtungen der Querschnitte mit EDX-Messungen und die XRD-Analyse 
haben die Anwesenheit von unterschiedlichen Oxiden nicht nachweisen können  
(Abbildung 4.45). Es handelt sich demnach um sehr dünne Cr-Oxidschichten, deren Farbe 
über die Wellenlänge des reflektierten Lichtes der Schichtdicke zugeordnet werden kann.  
 
Um dieses Ergebnis zu bestätigen, wurde noch zusätzlich ein Satz von Warmzugproben, die 
bei verschieden Temperaturen von 600 bis 800 °C getestet wurden, untersucht. Abhängig von 
der Prüftemperatur zeigten die Proben an den Bruchflächen verschiedene Färbung  
(Abbildung 4.46). 
 
Die Bruchmorphologie von Proben aus Zugversuchen (Abbildung 4.47) ändert sich mit 
steigender Testtemperatur von transkristallinem (bei 600 °C) zu interkristallinem 
Bruchverlauf (bei 800 °C). Auch hier wurde keine detektierbare Oxidschicht beobachtet, und 
die Bruchfarbe hängt von der Wellenlänge des reflektierten Lichtes ab. 
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Abbildung 4.44: Makroskopie der CT-Probe und Morphologie des Risses 
(angeschwungener Riss- rechts unten, Übergang zwischen angeschwungenem Bereich  und
dem  Bereich des Rissfortschrittes- links unten, Bereich des Rissfortschrittes- in der Mitte, 
Übergang zwischen dem Bereich des Rissfortschrittes und dem  Restbruch- links oben und 
Restbruch- rechts oben) 
 
 
 
 
  82
Ergebnisse und Diskussion 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 4.45: Ergebnis der an der CT-Probe durchgeführten XRD-Analyse im
Rückstreu-Modus. Die Markierungen zeigen zu erwartende Ni3Al
Peaks. Die Matrix-Peaks überwiegen, Oxide können nicht
nachgewiesen werden.   
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 Abbildung 4.46: Bruchflächenfärbung von DT 750 nach Warmzugversuchen in
Abhängigkeit von der Temperatur  
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600 °C 700 °C 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 750 °C 800 °C  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 Abbildung 4.47: Bruchflächen-Morphologie der DT 750-Zugproben bei
verschiedenen Temperaturen   
 
 
4.2.9 Phasenberechnungen mittels Thermo-Calc und Phascalc 
 
Eine Gegenüberstellung der mit quantitativer Bildanalyse und der rechnerisch ermittelten  
γ’-Anteile für die Legierung DT 750 zeigt Tabelle 4.9. Die für 750 °C erhaltenen  
Berechnungsergebnisse erbrachten eine gute Übereinstimmung mit  den TEM-Beobachtungen 
an der bei 750 °C/ 5000 h ausgelagerten Probe. 
 
Tabelle 4.9: Ergebnisse aus der Bildanalyse und berechnete γ’-Anteile bei 750 °C 
(Auslagerungstemperatur) mittels Thermo-Calc und Phascalc 
 Mass-% Mol-% Vol-% 
Thermo-Calc 17,42 17,8 - 
Phascalc 16,84 17,49 21,57 
Bildanalyse 750°C/5000h - - ~18 
 
 
 
 
Die Berechnungsergebnisse für die Werkstoffe Waspaloy und DT 750 mit der tatsächlichen 
chemischen Zusammensetzung aus Thermo-Calc- und Phascalc-Rechnungen, die in  
Tabelle 4.10 und Abbildung 4.48 zusammengefasst und verglichen sind, zeigen gute 
Übereinstimmung in der chemischen Zusammensetzung der γ’-Phase und  in den Anteilen für 
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beide Werkstoffe. Die berechneten γ’-Anteile stehen bei beiden Legierungen auch im 
Einklang mit TEM-Beobachtungen.  
 
Größere Unterschiede wurden in den Berechnungen der MC-Carbidanteile der Legierungen, 
die nach den Rechnungen mittels Thermo-Calc und Phascalc bereits in der Schmelze 
entstehen, festgestellt. Das Programm  Phascalc berechnet wesentlich höhere MC-Anteile für 
die Liegierung DT 750. Phascalc unterstellt eine deutlich höhere Affinität von Nb zum C als 
Thermo-Calc. Die mit Phascalc berechneten MC-Carbide enthalten sehr hohe Nb-Anteile von 
bis zu ~70 Mass% im Vergleich zu den Thermo-Calc-Ergebnissen. In Thermo-Calc wird Nb 
als γ’-Bildner betrachtet. Diese in Phascalc angegebene MC-Solvustemperatur ist deutlich 
niedriger im Vergleich mit der Modellierung in Thermo-Calc, weil das Programm Phascalc 
die MC-Solvustemperatur oberhalb Liquidustemperatur der Legierung annimmt und dieser 
vereinfachend gleichsetzt.  
 
Phascalc berechnet nach der MC-Entstehung keine M23C6-Carbide für die Legierung  
DT 750 was nicht den Gefügebeobachtungen entspricht. In allen untersuchten Chargen 
wurden nur sehr wenige M23C6-Carbide an den Korngrenzen gefunden, nicht annähernd so 
viele, wie es nach Thermo-Calc Rechnungen zu erwarten wäre. In diesem Fall unterschätzt 
Phascalc die M23C6-Bildung und Thermocalc überschätzt die Bildung dieser Phase. 
 
Allein die Rechnungen mit Phascalc betrachtet, würde die Legierung DT 750 auch mit C- und 
N-Gehalten, die der Spezifikation entsprechen, nur MC-Carbide und keine M23C6- Carbide im 
Gefüge enthalten, was eher im Einklang mit den Beobachtungen steht als die Ergebnisse aus 
den Thermo-Calc-Rechnungen. 
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Waspaloy  
(Ni-Rest; Co-14%; Cr-19,35%; Ti-3,13%; Al-1,22%; Mo-4,52%; Fe-0,57%; 
Nb-0,01%; C-0,033%; B-0,005% in Mass%)  
γ-Matrix γ’-Phase M23C6 MC 
Ni 49,54 58,96 81,08 80,16 2,44x10-3 - - - 
Co 18,88 21,67 0,16 0,14 1,94x10-2 - - - 
Fe 0,77 0,885 3,68x10-3 - 1,18x10-4 - - - 
Cr 25,09 13,63 0,95 0,31 75,01 78,62 - - 
Mo 5,71 4,71 0,59 1,77 19,87 16,12 - - 
Ti 4,7x10-10 0,12 12,35 12,52 3,2x10-20 - - 86,38 
Al 1,9x10-6 5,8x10-5 4,81 5,11 0 - - - 
Nb 3,2x10-12 8,8x10-9 3,95x10-2 6,6x10-7 4,2x10-29 - - 13,62 
C 1,3x10-22 0,025 0 - 4,43 5,26 - 0 
B 1,1x10-15 7,7x10-3 0 - 0,67 0 - - 
Phasen-
anteil 
[Mass%]  
73,92  75,73 25,34 23,89 0,75 0,286 0,091 
Solvustem-
peratur 
[°C] 
- - 1027 1022 963 1085 
nicht 
stabil 
“1327“
DT 750 
(Ni-Rest; Co-13,97%; Cr-19,31%; Ti-1,49%; Al-1,34%; Mo-4,397%;  
Fe-0,61%; Nb-1,51%; C-0,027%; N-0,014% in Mass%)  
γ-Matrix γ’-Phase M23C6 M(C,N) 
Ni 51,24 60,62 78,33 78,70 8,11x10-4 - 5,29 - 
Co 18,39 20,69 1,83x10-1 0,133 5,18x10-3 - 5,11x10-17 - 
Fe 7,99x10-1 0,91 3,18x10-3 - 5,52x10-5 - 3,96 - 
Cr 24,78 13,18 3,44x10-1 0,31 74,28 - 71,67 - 
Mo 4,79 4,49 2,80 1,74 20,56 - 2,78x10-2 - 
Ti 3,8x10-10 0,051 6,28 6,73 1,0x10-19 - 4,68 15,78 
Al 3,02x10-6 7,8x10-5 5,67 6,40 0 - 4,42x1029 - 
Nb 9,3x10-9 0,07 6,39 6,00 3,5x10-27 - 5,95x10-7 70,50 
C 1,2x10-22 6,5x10-7 0 - 5,15 - 5,36x10-15 9,11 
N 8,42x10-6 3,3x10-7 0 - 0 - 14,37 4,61 
Phasen-
anteil 
[Mass%]  
75,74 78,77 23,64 20,939 0,53 9,5x10-2 0,296 
Solvustem-
peratur 
[°C] 
- - 1002 936 1151 
nicht 
stabil 
~2600 “1327“
 
Tabelle 4.10: Phasenanteile und -zusammensetzungen von Waspaloy und seiner
Modifikation DT 750 bei Raumtemperatur, berechnet mittels Thermo-
Calc und Phascalc (blauer Hintergrund).  
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Abbildung 4.48: Temperaturabhängige Phasenanteile in Waspaloy (rot) und DT 750
(blau), berechnet mittels Thermo-Calc (volle Linie) und Phascalc
(Strichlinie). 
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5 ZUSAMMENFASSUNG 
 
 
Die Erkenntnisse über die Langzeitstabilität der im Rahmen des DT5-Projektes ausgewählten 
Modellwerkstoffe (Inconel 706, Waspaloy und Inconel 617), über deren Umschmelzbarkeit, 
Schmiedbarkeit und mechanische Eigenschaften haben zu zwei Werkstoffmodifikationen 
geführt, die von Waspaloy und von Inconel 706 abgeleitet wurden, und die die Bezeich-
nungen DT 750 und DT 706 tragen. Die Modifikation des Waspaloy zu DT 750 diente dabei 
mehr der besseren Umschmelzbarkeit (Vermeidung der Freckle-Bildung). Eine Verbesserung 
der Langzeitstabilität der Mikrostruktur war zwar nicht erforderlich, durch eine geänderte 
Wärmebehandlung wurde dennoch eine homogene, monomodale γ’-Teilchenverteilung 
erreicht, die der “End-of-Life“ Mikrostruktur schon angenähert war. Die Modifikation von 
Inconel 706 zu DT 706 hingegen diente der Stabilisierung der γ’-Phase und Reduzierung der 
γ’’-Phase, ohne die zellular an den Korngrenzen ausgeschiedene η-Phase zu unterdrücken. 
 
Im Gefüge des Schmiedestückes hatte die Legierung DT 706 eine relativ homogene 
Verteilung der  Korngröße über den Querschnitt von ASTM 5-6 am Rand und ASTM 6 im 
Kern des Schmiedestückes. Allerdings fanden sich im Kern des Schmiedestückes noch 
teilweise Reste des primären Gussgefüges mit dendritischen Seigerungen.  
  
Die Wärmebehandlung von DT 706 wurde geringfügig geändert, da der erhöhte Ti-Gehalt die 
Solvustemperatur der γ’-Phase angehoben hatte. Es fanden sich zunächst im Gefüge nur  
γ’-Teilchen und zellular an den Korngrenzen ausgeschiedene η-Phase, jedoch keine bzw. nur 
sehr kleine und sehr wenige γ’’-Ausscheidungen. Die im Gefüge nach der Wärmebehandlung 
anwesende γ’-Phase zeigte verschiedene Ausscheidungsgrößen und –formen (sphärische, 
kleeblattförmige γ’-Teilchen und γ’-Teilchen in linienförmiger Anordnungen). Nach 
Auslagerungen bei 700 und 750 °C  traten die γ’’-Ausscheidungen jedoch wieder auf, wobei 
der Volumenanteil deutlich geringer war als in Inconel 706. Die nach Wärmebehandlung 
beobachteten γ’-Anordnungen wiesen hohe Stabilität auf. Zudem waren sie potenzielle Keime 
für η-Ausscheidungen, die sich während der Auslagerungsversuche an den γ’-Anordnungen 
gebildet hatten. Die weitere Mikrostrukturentwicklung von DT 706 bei Langzeitauslagerung 
verlief ähnlich der von Inconel 706, wobei allerdings die γ’-Phase stabiler und im Gegensatz 
zu Inconel 706 auch nach 5000 h bei 750 °C noch vorhanden war.  
 
Durch die modifizierte LSW-Theorie konnte die Kinetik des γ’’-Wachstums bis 1000 h 
Auslagerungszeiten bei 700 und 750 °C beschrieben werden, wobei die  
γ’’-Scheibendurchmesser dem t1/3 und die γ’’-Scheibenstärke dem t1/2 Gesetz folgen. Nach 
den längeren Auslagerungszeiten wurde eine Senkung von der Diskstärke der γ’’-Phase 
festgestellt und die γ’’-Disk nach Auslagerungen 5000 h  bei 700 und 750 °C nicht mehr im 
Gefüge vorgehandelt waren. 
 
Es ist nicht gelungen, die γ’- und η-Wachstumsprozesse mit der LSW-Theorie zu 
quantifizieren, da die Phasen verschiedene Morphologien (γ’-Phase) und Größeverteilungen 
aufweisen. Auch kam es während Auslagerungen zur weiteren Ausscheidung der Phasen in 
der Legierung. 
 
Die Anwesenheit der γ’-Phase nach 5000 h bei 750 °C bedeutete eine Verbesserung der 
Gefügestabilität gegenüber Inconel 706. Daher ist zu erwarten, dass die Legierung DT 706 bei 
langzeitigen mechanischen Versuchen ein besseres Verhalten zeigen wird. Darüber hinaus 
stimmen die TEM-Beobachtungen mit den Phasenmodellierungen mittels Thermo-Calc und 
Phascalc überein. Beide Berechnungsmethoden sagten eine bessere Phasenstabilität der 
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Legierung DT 706 im Vergleich mit Inconel 706 voraus, was die Auslagerungsversuche und 
Mikrogefügeuntersuchungen bestätigt hatten. 
 
Die Härte von DT 706 war im Anlieferungszustand deutlich niedriger als die von Inconel 706, 
dessen Härte während der Auslagerungen  wesentlich schneller als bei DT 706 abfiel. Nach 
5000 h bei 750 °C zeigte DT 706 deutlich höhere Härtewerte als Inconel 706. 
 
Die Modifikation der chemischen Zusammensetzung hat die dynamische Rekristallisation der 
Legierung DT 706 beeinflusst, was zu einer Erhöhung der Fließspannung in Stauchversuchen  
mit hohen Verformungsgeschwindigkeiten bei 900 °C führte.  
 
Die untersuchte Legierung DT 750 wies im Anlieferungszustand eine leichte Inhomogenität 
in der Korngröße und einen gegenüber der erarbeiteten Spezifikation zu geringen C- bzw. zu 
hohen N-Gehalt auf und zeigte im metallographischen Schliff größere Cluster von  
(Ti,Nb)(C,N)-Ausscheidungen, jedoch keine M23C6-Carbide.  
 
Eine durchgeführte Homogenisierungsglühung bei 1250 °C/ 2,5 h, die die Nb-haltigen 
Carbide auflösen und damit eine spätere M23C6-Ausscheidungen ermöglichen sollte,  hat sich 
als ineffektiv und erfolglos erwiesen. Die Carbide bzw. Carbonitride stabilisierten sich 
während der Homogenisierung, es kam zum Carbidwachstum und an den Korngrenzen zur 
Filmbildung. 
 
Als Folge einer geänderten Wärmebehandlung trat bei DT 750 nur noch eine monomodale 
Größenverteilung der ausgeschiedenen sphärischen γ’-Teilchen mit einem Anteil von etwa  
14 Vol.% auf. Die Größe der γ’-Ausscheidungen hing sehr stark von der Art der 
Wärmebehandlung ab.  
 
Die thermische Alterung des Werkstoffs bewirkte eine Vergröberung der γ’-Teilchen, die 
abhängig von der Wärmebehandlung war. Diese Vergröberung der γ’-Teilchen war in 
Übereinstimmung mit der LSW-Theorie. In Auslagerungsexperimenten bei 750 °C traten 
nach der Wärmebehandlung B zwar kurzzeitig sekundäre γ’-Teilchen auf, die sich jedoch 
nach 500 bis 1000 h wieder auflösten.  Nach 5000 h bei 750 °C ergab sich ein stabiles Gefüge 
mit etwa 18 Vol% monomodal verteilten γ’-Teilchen. Jedoch scheint es möglich, dass sich im 
Gefüge von DT 750 nach längeren Auslagerungszeiten bei 700 und 750 °C Carbidfilme 
ausscheiden bzw. bilden können.  
 
Experimente mit Neutronenkleinwinkelstreuung an größeren Volumen von DT 750 ergaben 
deutlich unterschiedliche Teilchengrößen (Faktor 2) der  γ’-Phase im Vergleich zu TEM- und 
REM-Beobachtungen. Die Wachstumsrate der γ’-Teilchen war in Übereinstimmung mit den 
Ergebnisse aus der Bildanalyse. 
 
Die Steigerung des γ’-Volumenanteils bewirkte eine Zunahme der Härte von 290 HV 10 nach 
der Wärmebehandlung auf 325 HV 10 nach Auslagerung und erreichte die Härtewerte von 
Waspaloy.  
 
Die Bruchflächenfärbungen der Oxidschichten des DT 750 aus den Warmzug-, Kriech- und 
Kriechrisswachstumsversuchen wiesen auf eine sehr geringe Schichtdicke hin, die in etwa mit 
der Wellenlänge des reflektierten Lichtes übereinstimmte. Der Effekt der unterschiedlichen 
Färbung hatte seinen Ursprung  nicht in unterschiedlichen Zusammensetzung der Oxide, 
sondern in der von der Prüftemperatur und  -dauer variierten Dicke der Oxidschicht.   
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Bei der Herstellung der Schmiedestücke unter Laborbedingungen waren abweichende C- und 
N-Anteile (niedrigere C- und höhere N-Gehalt) in den Chargen von DT 750 festgestellt 
worden, die einen Abfall der mechanischen Eigenschaften verursachten. Sofern die 
Berechnungen mittels Thermo-Calc zutreffen, sollte die Legierung DT 750 bei der 
spezifizierten chemischen Zusammensetzung nicht nur MC- sondern auch M23C6-Carbide 
bilden. Dagegen zeigte die Modellierung mittels Phascalc, dass sich in der Legierung auch bei 
niedrigerem N- und höherem C-Gehalt nur MC-Carbide bilden werden. In diesem Fall 
unterschätzt Phascalc die M23C6-Bildung (berechnet MC-Carbide an erster Stelle), während 
Thermocalc die Bildung dieser Phase überschätzt. 
 
In dieser Arbeit ist es jedoch nicht gelungen, die Kinetik der Alterungsprozesse in die 
Modelierungsprogramme zu integrieren, weil die in dieser Arbeit gewonnenen Informationen 
nicht für die Entwicklung eines Berechnungsmodels mit entsprechender Datenbasis  
ausreichten.  
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7 FORMELZEICHEN UND ABKÜRZUNGEN  
 
γ - Gamma Phase 
γ’ -Gamma-Strich Phase 
γ’’ -Gamma-Zwei-Strich Phase 
γp - Grenzflächenenergie zwischen Ausscheidung und Matrix 
γ’p - primäre Gamma-Strich Teilchen  
γ’s - sekundäre Gamma-Strich Teilchen 
δ - Delta Phase 
η - Eta Phase  
ηp - Teilchenzahldichte  
λ - Lamellenabstand   
λ - Wellenlänge   
µ - Mu Phase  
ν - Frequenz  
ρ - normierter Teilchenradius 
σ - Sigma Phase  
φ – Mischphase 
∆E - Energiedifferenz zwischen zwei Elektronenschalen (E2-E1) 
Ω - Molvolumen der Ausscheidung 
aγ - Gitterparameter der γ-Matrix 
aγ’ - Gitterparameter der γ’-Phase 
Amin/Amax - fereratio 
c0 - Konzentration phasenbildender Elemente in der Matrix 
C - normierte Zeitkonstante  
C - Materialkonstante (Kapitell 2.6) 
Ci - Regressionskoeffizienten  
CALPHAD® – Method of the  Computer Coupling of Phase Diagrams and Thermochemistry 
CC- konventionell vergossen (Conventionally Cast)  
CIP - cold isostatic pressing 
Ce -  Konzentration phasenbildender Elemente in der Matrix 
CVD- Chemical vapour deposition 
d - Teilchendurchmesser 
d - Probendicke (Kapitell 2.6) 
 - makroskopische Wirkungsquerschnitt 
d -  Mittelwert des Teilchendurchmessers 
0d   -  Mittlerer Teilchendurchmesser zu Beginn der Ostwaldreifung 
D - Diffusionskoeffizient  
DF - Dunkelfeldabbildung  
DFG - Deutsche Forschungsgemeinschaft 
DS - stengelkristallin oder auch gerichtet erstarrt (Directionally Solidified) 
EDX - Energiedispersive Röntgenanalytik (Energy Dispersive X-Ray) 
EELS - Elektronenenergieverlustspektroskopie (English: Electron Energy Loss  
                      Spectroscopy) 
f - Volumenanteil der ausgeschiedenen Teilchen  
F(q) - Formfaktor für kugelförmige Teilchen 
FIB - fokussierte Ionenstrahl (Focused Ion Beam) 
FZJ - Forschungszentrum Jülich 
G - Enthalpie  
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Gm - molare freie Enthalpie  
ϕ
m
exG  - Exzessanteil der molare freie Enthalpie 
ϕ
m
idG  - Idealanteil der molare freie Enthalpie 
ϕ
m
ref G - Anteil der molare freie Enthalpie im Referenzzustand 
ϕ
iG
0
 - freie Enthalpie der Komponente i 
ϕ
ix  - Molenbruch der Komponente i 
GCP - Geometrisch Dichtgepackt  (Geometrically Close Packed ) 
GIF - Gatan image filter 
GuD-Turbine -Gas und Dampfturbine  
h - Plancksches Wirkungsquantum  
HF -  Hellfeldabbildungstechnik (English: BF Bright Field)  
HIP- Hot isostatic pressing  
HRTEM - Hochauflösende Transmissionselektronenmikroskopie (High Resolution   
                         Transmission Electron Microscopy) 
INKO® - International Nickel Company 
- Intensität in Abhängigkeit vom Streuvektor q 
IWV - Institut für Werkstoffe und Verfahren der Energietechnik 
k, K’’- Geschwindigkeitskonstanten 
- Wellenzahlvektor der gestreuten Welle (in Richtung des gestreuten Neutrons) 
- Wellenzahlvektor der einfallenden Welle (in Richtung des Primährestrahls der  
         Neutronen) 
K1, K2, K1*- Körner  
ln lmAi - die Löslichkeitsgrenze für das Ai-Element 
LM - Lichtmikroskopie 
LSW-Theorie - Lifshitz, Slyozow, Wagner-Theorie  
Md- Wert -  mit dem Elektronegativität korreliert, Kriterium für TCP-Bildung 
NKWS - Neutronenkleinwinkelstreuung (SANS - Small Angle Neutron Scattering) 
Nv-Wert -  mittlere Elektronenleerstellenzahl, Kriterium für TCP-Bildung 
q-    Verhältnis d/t, t-Dicke   
- Streuvektor 
ODS - Oxide dispersion strengthened 
PHASCALC® - Phase Calculation Programm entwickelt  bei H.J. Penkalla,              
                                  Forschungszentrum Jülich, Germany 
PIPS - Precision Ion-Polischimg SystemTH 
PLM - Larson-Miller Parameter 
PM - Pulvermetallurgie 
rm(t)-  Mittelwert der Teilchenradius  
rm(0)- der Mittlere Teilchenradius zu Beginn der Oswaldreifung  
R- Allgemeine Gaskonstante  
R - Teilchenradius (Kapitell 2.6) 
RA- Atomradius  
RB- Atomradius 
RK - Radius der kugelförmige Teilchen 
RG - Guinier-Radius 
REM - Rasterelektronenmikroskope  im Englischen: Scanning Electron Microscope; SEM 
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RS - Rückstreuelektronen-Modus  
SC- einkristallin (single crystal)  
SINQ - Swiss Spallation Neutron Source 
t – Zeit 
T - Temperatur  
TBC - Thermal barrier coating  
TCP - Topologisch Dichtgepackt (Topologically Closed Packed) 
TEM – Transmissionselektronenmikroskopie 
Thermo-Calc® - Thermo-Calc Programm entwickelt  bei Department of Material Science  
                               and Engineering KTH, Stockholm, Sweden     
Ni-DATA® -  Database entwickelt bei N. Saunders, Thermotech LTD UK           
UCS-Dampfturbine - Ultra Super Critical-Dampfturbine 
VIM- Induktionsschmelzen im Vakuum (Vacuum Induction Melting) 
Z - Ordnungszahl  
ZTA - (Zeit-Temperatur- Ausscheidung)-Diagramm,  English  TTP-time  temperature      
               precipitation   
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